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RESUMO

A producdo de acos destinados a aplicacdo em concreto protendido, na forma de fios e
cordoalhas, envolve a fabricacdo de arames com alto teor de carbono por meio de um processo
de trefilacdo a frio, partindo do fio-maquina que foi previamente laminado a quente. Esses
materiais sdo concebidos para apresentar elevada resisténcia a tracdo e boa capacidade de
deformacdo. No entanto, a busca por maior resisténcia mecanica no fio-maquina enfrenta um
desafio tecnoldgico imposto por um limite industrial do processo de resfriamento. Como a
extracdo de calor ocorre a partir da superficie em dire¢do ao nucleo do fio-maquina, a taxa de
resfriamento efetivamente alcangada é maior proxima a superficie e menor nas regides mais
internas. Nessas regides de resfriamento mais lento, o teor de carbono desses acos, situado alem
da composicdo eutetdide, favorece a formacdo indesejada de fases e constituintes, como
cementita e ferrita andmala, prejudicando o desempenho final dos produtos. Como alternativa
viavel, explorou-se a adicdo de nidbio ao aco de alto carbono em razdo de seu efeito ja
conhecido de refinamento do grdo austenitico e de melhoria da resisténcia mecénica,
investigando-se, a partir desse refinamento, se ele também influenciaria a extensdo ou a
natureza da formacéo desses constituintes indesejados. Nesse contexto, foram fabricados dois
acos hipereutetdides para concreto protendido, um com niébio (C-Mn-Nb, =0,03% Nb) e outro
sem (C-Mn), ambos produzidos em escala industrial na forma de fio-maquina com 13 mm de
didmetro. No estado de entrega, a caracterizacdo envolveu microscopia oOptica e eletrénica de
varredura, quantificagdo da ferrita andmala, do espagamento interlamelar, do tamanho das
colénias perliticas e do grdo austenitico previo, além de ensaios de microdureza Vickers ao
longo da secdo longitudinal. Apds tratamentos térmicos em dilatbmetro, com taxas de
resfriamento de 1 °C/s e 7,5 °Cl/s, avaliaram-se as transformacdes de fase, a evolucéo
microestrutural e a microdureza. Simulacbes no MatCalc® confirmaram o carater
hipereutetoide dos acos e as condicbes para precipitacdo de cementita prdé-eutetdide em
condicdes de equilibrio. Um modelo de difuséo de carbono, implementado no MATLAB® com
base na segunda lei de Fick, revelou que o crescimento da cementita nos contornos de gréo
empobrece em carbono a austenita imediatamente adjacente, viabilizando a formacao de ferrita
andmala, com maior fracdo na regido central da secdo transversal do fio-maquina. O ni6bio
promoveu refinamento do grdo austenitico e das coldnias perliticas, resultando em maior
homogeneidade microestrutural e de microdureza ao longo da secdo longitudinal, sem, no
entanto, evidenciar efeito significativo sobre a fracdo de ferrita anémala formada.

Palavras-chave: Acos Hipereutetoides; Niobio; Ferrita Andmala; Concreto Protendido;
TransformacOes de Fase.



ABSTRACT

The production of steels for prestressed concrete applications, in the form of wires and strands,
involves manufacturing high-carbon wires through a cold drawing process, starting from hot-
rolled wire rod. These materials are designed to exhibit high tensile strength and good
deformation capacity. However, the pursuit of higher mechanical strength in wire rod faces a
technological challenge imposed by an industrial limitation of the cooling process. Since heat
extraction occurs from the surface toward the core of the wire rod, the cooling rate effectively
achieved is higher near the surface and lower in the innermost regions. In these more slowly
cooled regions, the carbon content of these steels, situated above the eutectoid composition,
favors the undesired formation of phases and constituents, such as cementite and anomalous
ferrite, impairing the final performance of the products. As a viable alternative, the addition of
niobium to high-carbon steel was explored due to its already known effect of refining the
austenitic grain and improving mechanical strength, investigating, based on this refinement,
whether it would also influence the extent or nature of the formation of these undesired
constituents. In this context, two hypereutectoid steels for prestressed concrete were
manufactured, one with niobium (C-Mn-Nb, ~0.03% Nb) and one without (C-Mn), both
produced on an industrial scale as 13 mm diameter wire rod. In the as-received condition,
characterization included optical and scanning electron microscopy, quantification of
anomalous ferrite, interlamellar spacing, pearlite colony size and prior austenite grain size, as
well as Vickers microhardness testing along the longitudinal section. After heat treatments in a
dilatometer, at cooling rates of 1 °C/s and 7.5 °C/s, phase transformations, microstructural
evolution and microhardness were evaluated. MatCalc® simulations confirmed the
hypereutectoid character of the steels and the conditions for proeutectoid cementite
precipitation under equilibrium conditions. A carbon diffusion model, implemented in
MATLAB® based on Fick's second law, revealed that cementite growth at the grain boundaries
depletes the immediately adjacent austenite in carbon, enabling the formation of anomalous
ferrite, with a higher fraction in the central region of the wire rod cross-section. Niobium
promoted refinement of the austenitic grain and pearlite colonies, resulting in greater
microstructural and microhardness homogeneity along the longitudinal section, without,
however, showing a significant effect on the fraction of anomalous ferrite formed.

Keywords: Hypereutectoid Steels; Niobium; Anomalous Ferrite; Prestressed Concrete; Phase
Transformations.
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1 INTRODUCAO

Em engenharia civil, o termo protensdo é uma técnica amplamente utilizada com o
objetivo de melhorar a resisténcia mecéanica e o comportamento estrutural de elementos de
construcdo como lajes, pontes e vigas. Tal procedimento consiste na aplicacdo de uma forca
denominada forca de protensdo, transmitida aos elementos por meio de cordoalhas de ago
(Verissimo; Janior, 1998). O concreto possui resisténcia a compressdo maior do que a
resisténcia a tracdo, em decorréncia da natureza intrinseca do material, pois é composto de
agregados e de uma pasta de cimento que os envolve, formando uma matriz sélida resistente a
compressdo; entretanto, sob forcas de tragéo, as forcas de aderéncia entre agregados e matriz
podem ser superadas, 0 que provoca a separacdo dos elementos e torna o concreto suscetivel a
formacdo de trincas, cuja propagacéo é facilitada em materiais mais frageis (Verissimo; Junior,
1998). A protensdo é aplicada com o intuito de contrabalancear essa fragilidade a tracdo por
meio da aplicacdo de forcas em cordoalhas de aco antes da concretagem; apos a cura e a
aderéncia entre concreto e armaduras, essas forcas sdo cessadas, gerando um estado de
compressao prévio que contrapde as tensdes de tragdo surgidas sob cargas externas, prevenindo
a formacéo de trincas e contribuindo para a resisténcia mecanica e a rigidez da estrutura, além

de reduzir a probabilidade de corroséo (Verissimo; Junior, 1998).

O contexto historico da técnica remonta a criacdo do cimento Portland, na Inglaterra,
em 1824; em 1877, o americano Hyatt realizou ensaios que permitiram compreender o efeito
da aderéncia entre concreto e cordoalhas devido ao tracionamento. Em 1919, na Alemanha, K.
Wettstein fabricou painéis de concreto protendido com cordas de aco de alta resisténcia, e em
1923 R. H. Dill, nos Estados Unidos, reconheceu a necessidade de fios de alta resisténcia sob
tensOes elevadas para superar as perdas de protensdo. O engenheiro francés Eugéne Freyssinet
teve papel fundamental nesse desenvolvimento, aplicando a protensdao em 1924 e apresentando,
em 1928, um trabalho abrangente sobre o tema, incluindo a importancia de altas tensdes no aco

para garantir um efeito duradouro da protensdo (Verissimo; Junior, 1998).

Fios e cordoalhas para concreto protendido séo fabricados a partir de acos alto carbono
trefilados a frio, partindo do fio-maquina previamente laminado a quente, devendo conciliar
elevada resisténcia a tracdo, da ordem de 1800 MPa, com adequada ductilidade e boa
capacidade de deformacdo (Verissimo; Janior, 1998; Pessoa, 2022). Essa combinagdo de aco
de alto carbono com elementos de liga busca obter resisténcia mecanica elevada, boa aderéncia

ao concreto, maior resisténcia a corrosdo e comportamento favordvel pds-trincamento,

13



contribuindo para o desempenho, a seguranca e a durabilidade das estruturas protendidas. O
desempenho mecanico desses acos é governado pela microestrutura perlitica, sendo o
espacamento interlamelar o principal parametro controlador da resisténcia, em razdo da
densidade de interfaces ferrita/cementita que dificultam a movimentacdo de discordancias
(Hyzak; Bernstein, 1976; Krauss, 2005). Além da adicdo de elementos de liga, atingir
propriedades mecénicas como resisténcia a tracéo, ductilidade e tenacidade durante a trefilacdo
exige tratamentos térmicos e/ou termomecanicos adequados, envolvendo aquecimento e
resfriamento controlados em diferentes taxas; no presente trabalho, tais procedimentos foram

realizados no dilatbmetro.

Como alternativa para aprimorar a microestrutura desses acos, a adicdo de nidbio (Nb)
tem sido explorada, uma vez que precipitados de Nb(C,N) restringem o crescimento do grao
austenitico e, em solucdo solida, o Nb retarda a nucleacdo da perlita por efeito de arraste de
soluto (Jarreta, 2017; Bhadeshia; Honeycombe, 2017). Segundo Jarreta (2017), o acréscimo de
nidbio em agos alto carbono trefilados também melhora a soldabilidade do ago e confere maior
homogeneidade das propriedades mecéanicas, o que é essencial em fios e cabos. Estudos
recentes demonstraram ainda que mesmo adigdes muito pequenas de Nb em acos
hipereutetoides promovem refinamento do espagamento interlamelar perlitico e das coldnias de

perlita, além de exercer efeito de arraste sobre os a&tomos de carbono (Tong et al., 2024).

A busca por maior resisténcia mecanica no fio-maquina enfrenta, contudo, um desafio
tecnoldgico imposto por um limite industrial do processo de resfriamento. Como a extracédo de
calor ocorre a partir da superficie em direcdo ao nucleo do fio-maquina, a taxa de resfriamento
efetivamente alcancada € maior proxima a superficie e menor nas regides mais internas. Nessas
regibes de resfriamento mais lento, o teor de carbono desses a¢os, situado além da composicéo
eutetoide, favorece a formacao indesejada de fases e constituintes pro-eutetdides nos contornos
de grdo austenitico. Em razdo do teor de carbono desses agos situar-se ligeiramente acima da
composicdo eutetdide (0,82% em peso), seria esperada, com base apenas na composicao
quimica, a formacdo de uma rede continua de cementita pro-eutetdide ao longo desses
contornos, 0 que comprometeria a tenacidade e a trefilabilidade do material. No entanto, a
analise por microscopia eletrdnica de varredura desses a¢os, ap0s ataque com reativo Nital 2%,
revela que o constituinte presente nos contornos de grdo apresenta baixo relevo, comportamento
caracteristico da ferrita, e ndo da cementita, que por reagir mais lentamente ao reativo
apresentaria alto relevo. Trata-se de uma fase macia, ductil e relativamente fraca, facilmente

deformada sob tensdo, cuja morfologia, poligonal, em placas, em blocos ou acicular, é
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influenciada pela taxa de resfriamento, pela composi¢do quimica e pela presenca de elementos
de liga; sua presenca no estado de entrega esta associada a descarbonetacdo e as baixas taxas
de resfriamento ao longo do processo de fabricagdo do fio-maquina, sendo mais expressiva em

regides de resfriamento mais lento.

A composicdo quimica hipereutetoide poderia sugerir a formacdo de cementita nos
contornos de grdo; entretanto, estudos em acos hipereutetdides mostram que o constituinte
formado ¢ a ferrita andmala (Chairuangsri; Edmonds, 2000), cuja ocorréncia é explicada pelo
mecanismo de difusdo de carbono associado ao crescimento da cementita pro-eutetdide: sua
precipitacdo inicial nos contornos consome carbono da austenita imediatamente adjacente,
gerando um gradiente de concentracdo que empobrece localmente essa regido, mesmo que a
composicao global do aco permaneca hipereutetdide (Chairuangsri; Edmonds, 2000). Quando
esse empobrecimento é suficiente para que a austenita adjacente a interface atinja condicoes
termodinamicas favoraveis a nucleagéo de ferrita, forma-se um constituinte denominado ferrita
andmala, resultante do crescimento ndo cooperativo de ferrita e cementita em condi¢bes nas
quais a forca motriz € insuficiente para o estabelecimento da transformacéo eutetoide lamelar
(Chairuangsri; Edmonds, 2000). Miyamoto, Karube e Furuhara (2016), estudando acos
eutetoides e hipereutetoides, mostraram que esse fendmeno é mais pronunciado em teores de
carbono proximos ao ponto eutetdide, nos quais essa reducéo local é suficiente para que o teor
de carbono na austenita adjacente caia abaixo do valor de equilibrio austenita/ferrita,
confirmando o carater estritamente localizado desse mecanismo. Até o momento, ndo foram
identificados na literatura trabalhos que tenham investigado especificamente a formacgdo de
ferrita anémala em fio-maquina de aco alto carbono, o que reforca a relevancia do presente

estudo.

Apesar de a formacdo de ferrita andmala nos contornos de grao austenitico prévio nao
ser um tema muito estudado na literatura sobre acos alto carbono microligados ao nidbio, este
constituinte foi identificado e caracterizado nos acos investigados neste trabalho. Nesse
contexto, o objetivo desta investigacdo é avaliar o efeito da adicdo de ni6bio na evolugédo
microestrutural de dois acos alto carbono hipereutetdides destinados a fabricacdo de fio-
maquina para concreto protendido, sendo um deles o aco C-Mn-Nb, com aproximadamente
0,03% de Nb em massa, e 0 outro 0 aco C-Mn, isento desse elemento, com foco na elucidacao
do mecanismo de formacao da ferrita andmala e na verificacdo de sua influéncia sobre a fragao

desse constituinte ao longo da se¢éo transversal do material.
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2 OBJETIVOS
2.1 Objetivo Geral

O objetivo geral deste trabalho consistiu em realizar uma avaliacdo sistematica dos
efeitos da adicdo de nidbio na microestrutura e na microdureza de dois acos alto carbono
hipereutetdides destinados a aplicagdo em concreto protendido, com foco na caracterizacdo da
ferrita anémala formada nos contornos de grdo austenitico prévio e na avaliagdo dos

mecanismos responsaveis por sua formacao.
2.2 Obijetivos Especificos

e Caracterizar dois acos alto carbono hipereutetoides, um com adi¢do de Nb (=0,03% em
massa) e outro sem, provenientes de fio-maquina com 13,00 mm de didmetro, quanto a
composicdo quimica e & microestrutura no estado de entrega, incluindo tamanho de gréo
austenitico prévio, tamanho de colbnias de perlita, espacamento interlamelar perlitico e
fracdo de ferrita anémala;

e Avaliar o efeito do niobio nas transformacdes de fase, na evolugdo microestrutural e na
microdureza dos dois acos, no estado de entrega e apos diferentes taxas de resfriamento
em dilatbmetro, com temperatura de austenitizacdo definida;

e Investigar o mecanismo de formacéo da ferrita andmala e a influéncia do nidbio sobre
esse constituinte, por meio de simulagdes termodindmicas no MatCalc® e de um
modelo de difusdo de carbono no MATLAB®, baseado na segunda lei de Fick;

e Desenvolver uma metodologia de analise e processamento de imagens para a
quantificacdo da fracdo de ferrita anémala nos acos hipereutetdides estudados.
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3 REVISAO BIBLIOGRAFICA
3.1 Efeito da Adicdo de Nidbio em Acos Alto Carbono Hipereutetoides

O ferro existe principalmente sob duas formas alotropicas, denominadas ferrita e
austenita, estaveis em determinadas faixas de temperatura e sob condigdes controladas. Além
disso, outros elementos podem formar solugdo sélida intersticial ou substitucional nessas fases;
tais componentes sdo denominados elementos de liga e podem alterar as faixas de temperatura
de estabilidade e as temperaturas criticas de transformacdo de ambas as fases, sendo 0s
diagramas de fases ferro-elementos de liga classificados em quatro tipos, conforme

exemplificado nas Figuras 3.1 e 3.2 (Cota; Faria, 2026).

Figura 3.1- Diagramas de fases ferro-elementos de liga: a) Tipo 1: campo y-aberto; b) Tipo 2: campo y-
expandido.

o (l+"{ otC

Tipo 1 (b) Tipo 2

(a)

Fonte: Cota; Faria (2026).

Figura 3.2- Diagramas de fases ferro-elementos de liga: ¢) Tipo 3: campo y-fechado; d) Tipo 4: campo y-

contraido.
Tr - I Tg X L
A4 m A4 ) S+L
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v "{ | C
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Fonte: Fonte: Cota; Faria (2026).
Na Figura 3.1, observa-se que, no Tipo 1, campo y-aberto, hd aumento da faixa de
estabilidade da austenita, com redugéo das temperaturas de transformagao y—a e elevagéo das
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temperaturas de transformacgdo d6—y, sendo o niquel, 0 manganés e o cobalto os principais
elementos de liga responsaveis por essa mudanca; em concentracdes suficientemente altas,
esses elementos eliminam completamente o campo de estabilidade da ferrita, resultando em
acos totalmente austeniticos a temperatura ambiente. Ja no Tipo 2, campo y-expandido, o
carbono e o nitrogénio sdo os elementos mais representativos, expandindo o campo austenitico,
embora sua faixa de existéncia permaneca limitada pela formagdo de compostos, sendo essa
expansao a base dos tratamentos térmicos dos acos, por permitir a formacdo de uma solucéao
solida homogénea de austenita com teores de carbono de até aproximadamente 2,0% (Cota;
Faria, 2026).

Na Figura 3.2, os elementos adicionados restringem a faixa de temperatura de
estabilidade da austenita. No Tipo 3, campo y-fechado, essa restricdo favorece a expansdo do
campo ferritico até que o campo austenitico fique totalmente circundado pela regido ferritica,
sendo o silicio, o aluminio, o berilio, o fosforo e fortes formadores de carbonetos, como o
cromo, o titanio, o vanadio, o molibdénio e o tungsténio, os principais elementos responsaveis
por esse comportamento. Ja no Tipo 4, campo y-contraido, correspondente ao boro e a outros
formadores de carbonetos, como o tantalo, o nidbio e o zirconio, 0 campo austenitico se contrai
fortemente, favorecendo a formacao de compostos intermetalicos ou de constituintes distintos

das solugdes solidas de ferro a e ferro y (Cota; Faria, 2026).

Zhang et al. (2012) evidenciaram, em pesquisa realizada em acos para molas, que a
microadicdo de nidbio aumenta a resisténcia mecanica e produz endurecimento do material.
Segundo os autores, 0 niébio precipitado na matriz impede o crescimento do grao austenitico
até atemperatura de 1100 °C, faixa a partir da qual se observa aumento expressivo do tamanho
de grdo, com inicio desse crescimento entre 950 °C e 1100 °C, associado a dissolucdo
progressiva do niobio, como mostrado na Figura 3.3. Esse crescimento de gréo dificulta a
nucleacdo da perlita, em razdo da reducdo das areas de contorno que servem de substrato para
sua formacao; a perlita passa entdo a se formar em temperaturas menores durante o resfriamento
continuo e, devido a falta de tempo para seu completo desenvolvimento, apresenta espacamento
interlamelar reduzido, o que eleva os limites de resisténcia mecanica e de escoamento do
material (Silva; Mei, 2021).
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Figura 3.3- Tamanho do grdo austenitico em diferentes temperaturas de austenitizacdo e distribuigdo desses

respectivos graos.
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Fonte: Zhang et al. (2012).

Alguns autores analisaram a partir de qual temperatura especifica o crescimento do gréo
austenitico se tornaria expressivo e notorio, indicando a dissolucdo dos carbonetos de nidbio e
vanadio. Moreira (2019) estudou acos utilizados na fabricacao de trilhos ferroviarios, os quais
precisam ser resistentes a nucleacdo de descontinuidades volumétricas e a possiveis falhas.
Entre outros aspectos, o autor avaliou a influéncia da presenca de Nb e V no tamanho dos graos
de austenita, verificando que os carbonetos formados por esses elementos de liga dificultavam
0 crescimento dos grédos, enquanto sua completa dissolucéo favorecia um aumento proporcional
e exponencial do tamanho de grdo. A temperatura de dissolucdo desses precipitados foi
analisada experimentalmente, sendo possivel concluir que, para o aco estudado, esta é

equivalente a 1227 °C, como ilustrado na Figura 3.4.

Figura 3.4- Tamanho do gréo austenitico em relagéo & temperatura de austenitizacdo para um ago com niébio e
vanadio como elementos de liga.
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Fonte: Moreira (2019).
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H& inimeras vantagens na adicdo de nidbio como elemento de liga em agos de alto
carbono, pois ele proporciona diversas modificacbes metallrgicas que permitem refinar a
microestrutura perlitica e melhorar propriedades mecanicas. E notdria sua alta afinidade com o
carbono, capaz de formar carbonetos do tipo NbC que, a depender da temperatura, podem estar
presentes na matriz ou dissolvidos nela. Cabe ressaltar que o niébio em solucdo solida inibe a
nucleacdo da perlita e retarda a transformacdo eutetoide, o que resulta na formacdo de uma
perlita mais refinada; esse fator pode ser usado como um ajuste de temperabilidade para a
producdo de perlitas com menores espacamentos interlamelares por meio de transformagdes

isotérmicas (Jarreta, 2017).

Esse efeito de retardo da nucleacédo perlitica por elementos em solucdo solida é descrito
por Bhadeshia e Honeycombe (2017) por meio do mecanismo de arraste de soluto: os atomos
de nidbio dissolvidos segregam-se preferencialmente para a interface entre a austenita e a perlita
em formacdo, impondo uma forca de arraste que se opde a migracdo dessa interface e que
precisa ser superada para que a transformacdo prossiga, o que desloca a curva de inicio da
transformacéo para tempos mais longos.

Jarreta (2017) realizou experimentos com fios trefilados a frio de aco alto carbono e,
por meio de evidéncias experimentais, constatou que 0s acos contendo nidbio apresentaram
menor espacamento interlamelar, conforme mostrado na Figura 3.5, 0 que garantiu aos fios

maior ductilidade e melhor qualidade na trefilagéo a frio.

Figura 3.5- (1) Maior refinamento do espaco interlamelar em fios que apresentam Nb como elemento de liga; (2)
Micrografia da perlita de um frio maquina com a presenga de Nb.
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Fonte: Jarreta (2017).

Os precipitados de nidbio podem surgir em diferentes partes do processo, conforme
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verificado na Figura 3.6. No reaquecimento de placas ou tarugos em processos de conformacéo
mecénica a quente, h& carbonetos precipitados e alguns parcialmente dissolvidos, enquanto na
laminacdo a quente alguns precipitados sdo induzidos pela deformacdo. J& durante o
resfriamento, haverd apenas uma pequena fracdo de Nb que poderd formar carbonetos
interfasicos muito pequenos, tendo em vista que a dimensdo destes se reduz proporcionalmente
a temperatura de precipitacdo. Cabe ressaltar que, durante os processos de austenitizacdo, seja
em linhas de conformacdo a quente ou em tratamentos térmicos, as particulas nao dissolvidas
funcionam como fixadoras dos contornos de gréo, retardando o crescimento da austenita em

temperaturas elevadas (Jarreta, 2017).

Figura 3.6- Estagios de processamento onde ha precipitacdo de nidbio como carboneto (NbC).
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Fonte: Jarreta (2017).

A dissolucdo completa dos precipitados de NbC, embora diminua a acdo do mecanismo
de ancoramento (pinning effect) e, portanto, favoreca localmente uma maior taxa de
crescimento do gréo austenitico durante o patamar de austenitizacdo, € seguida, no resfriamento
subsequente, pela reprecipitacdo parcial e heterogénea de carbonetos e carbonitretos de nidbio,
tanto nos contornos de grdo austenitico quanto em sitios intragranulares (Pessoa, 2022). Esses
precipitados reformados, de dimensdo reduzida em razdo da cinética de precipitacdo no estado
solido, restabelecem o efeito de ancoramento sobre 0s contornos de grdo remanescentes,
restringindo sua mobilidade nas etapas subsequentes do processamento térmico (Zener, 1946).
O balango entre a dissolu¢do completa a 1150 °C e essa reprecipitacdo heterogénea resulta, em
comparacdo ao aco C-Mn, isento de nidbio, em maior refinamento efetivo da estrutura

austenitica final do ago microligado, efeito que se reflete adicionalmente na reducdo do

21



espacamento interlamelar da perlita formada a partir dessa austenita mais refinada, uma vez que
o refinamento do grdo austenitico prévio aumenta a densidade de sitios de nucleagdo perlitica

disponiveis nos contornos de grao (Pessoa, 2022).

H& ainda pouca utilizacdo do nidbio em acos alto carbono devido a sua baixa
solubilidade. Um dado que comprova esse fato é a solubilidade do Nb na austenita, que contém
0,8% de carbono em peso, mas é de apenas aproximadamente 0,01% a 1200 °C. Analises
experimentais e estudos recentes comprovam, porém, que a solubilizacdo de carbonetos de
niébio é diretamente proporcional ao aumento do teor de carbono em peso e da temperatura,

como evidenciado na Figura 3.7.

Figura 3.7- (a) aumento do tamanho do gréo austenitico em funcdo da temperatura; (b) aumento da solubilidade
do Nb em solugéo proporcional ao aumento de teor de carbono.
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E indubitavel ressaltar que, além do aumento do teor de carbono contribuir para o
aumento da solubilidade do niébio na austenita, outros elementos também favorecem
consideravelmente essa solubilidade, como o0 manganés, o cromo e o niquel, sendo que este
altimo ndo apresenta efeito muito expressivo em faixas de temperatura superiores a 1150 °C,
pois havera maior solubilidade na faixa entre 1050 °C e 1100 °C (Ray, 2017).

Jarreta (2017) estudou a necessidade de infraestrutura e de inovacdes em pontes
estaiadas e a demanda por aplicacdes de fios de alta resisténcia a tracao e dicteis, usados como
arames para concreto protendido. Os acos de alto carbono, cuja porcentagem de carbono em
massa varia de 0,77% a 0,83%, sdo os principais empregados na producdo desses fios;
apresentam elevado teor de carbono, o que lhes confere resisténcia a tracdo de
aproximadamente 1800 MPa, porém afeta negativamente o alongamento desejado. O método
adotado para tornar o aco mais ductil, tenaz e resistente € o refinamento da perlita, o que
propicia maior estiramento e tenacidade a fratura, sendo o nidbio o elemento de liga central
discutido pelo autor para propiciar esse refinamento, por meio da reducdo do tamanho da

coldnia de perlita e do espacamento interlamelar.

No estudo elaborado por Jarreta (2017), foram abordados diferentes métodos usados
industrialmente para aumentar a resisténcia mecanica dos fios de aco alto carbono, como o
aumento do teor de carbono. Tendo em vista que ha um limite para evitar a formacdo de
cementita pro-eutetoide, esse processo pode ser realizado por meio do aumento das taxas de
resfriamento e da presenca de elementos de liga como o Nb, que podem suprimir a precipitacao
de cementita. Outro método é o refinamento da colénia de perlita e, consequentemente, do
espacamento interlamelar, por meio de processo de laminacdo a quente e resfriamento

controlado em acos microligados.

O experimento conduzido pelo autor consistiu em adigcdes de nidbio de 0,02% a 0,12%
e em algumas combinacGes com vanadio de até 0,092%. Observou-se que as ligas contendo
vanadio apresentaram perda de ductilidade, enquanto os ag¢os apenas com nidbio tiveram
reducdo significativa do espacamento interlamelar, com valores de aproximadamente 72 nm.
Além disso, 0 aco apresentou limite de escoamento equivalente a 648 MPa e resisténcia a tracao
de 1139 MPa, um acréscimo correspondente a 21 MPa e 53 MPa, respectivamente, em relacéo
a0s acos sem esse elemento de liga (Jarreta, 2017).

A deformacéo sofrida em trefilacdo de arames, quando comparados o didmetro final e 0
inicial, pode ser calculada pela Equagéo 3.1, sendo considerada ideal entre 1,50 e 1,80 para agos
de alto carbono

23



2
e=lIn ‘;;'/;) 3.1

Onde ¢ ¢ a deformacédo verdadeira, d; € o didmetro inicial e df é o diametro final. Nos
arames com acréscimo de niébio, é notério o aumento da ductilidade e a redugdo de area
equivalente a 55%, enquanto nos fios sem esse elemento de liga a reducdo de area é menor,

geralmente em torno de 40%, como mostrado na Figura 3.8 (Jansto, 2014).

Figura 3.8 Influéncia do Nb na reducéo de area em razéo da deformacéo verdadeira, sendo V1 e V2 os acos, VN
€ 0 aco com acréscimo de vanadio e N1, N2, N3 e N4 sdo os agos com acréscimo de Nb.

55
45

35

Redugdo de area (%)

25

15 r T T T 1
0 0.5 1 1.5 2 2.5

Deformagdo verdadeira (g)

Fonte: Jansto (2014).

A relacdo proposta por Embury e Fisher é usada de forma ampla, principalmente pela
industria de trefilacdo, para medir a resisténcia mecanica de acos eutetoides trefilados; essa
resisténcia é aumentada, sobretudo, por meio da melhoria da ductilidade, e pode ser expressa

pela Equacao 3.2 (Jarreta, 2017).

o = oo + [k/(2401/2)] - exp(e/4) (3.2)

Onde o é a resisténcia a tragdo, oo € a tensdo de fric¢do, € € a tensdo verdadeira e A0 é 0
espacamento interlamelar, enquanto k é a constante de Hall-Petch. A resisténcia a tracdo é
diretamente proporcional a constante k e inversamente proporcional ao espacamento
interlamelar (Jarreta, 2017).

Foi analisado que temperaturas elevadas no processo final de laminagdo promovem
maior quantidade de Nb dissolvido em solucéo solida, o qual precipita posteriormente na ferrita

e promove maior endurecimento do aco. Em faixas de temperatura menores, por sua vez, a
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precipitacdo do Nb por deformag&o é maior, de modo que ndo havera quantidade suficiente do
elemento em solucdo solida para precipitar na ferrita durante o resfriamento, e, portanto, ndo
havera contribuicdo expressiva para o endurecimento. A temperatura na qual se da o processo
de laminacdo influencia, assim, tanto o limite de resisténcia a tracdo quanto o limite de

escoamento, tal como evidenciado na Figura 3.9 (Ray, 2017).

Figura 3.9- Relacéo entre a temperatura final de laminagéo e os limites de escoamento e resisténcia dos agos com
elementos de liga.
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Tendo em vista 0s ensaios de tracdo obtidos por Moreira (2019), o principal parametro
responsavel pela resisténcia mecanica € o espacamento interlamelar. O aumento da tenséo
limite de escoamento dos acos depende do nivel de esforco necessario para movimentar
discordancias entre duas lamelas de cementita; portanto, em perlitas finas, essa tensao € muito
maior, considerando que tal propriedade limita a distancia de deslizamento na ferrita, como

mostrado na Figura 3.10.

Figura 3.10- Relacdo entre o espacamento interlamelar perlitico e a tens&o limite de escoamento em agos alto
carbono.
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Outro fator citado por Moreira (2019) que influencia diretamente as propriedades
mecéanicas dos acos é o tamanho da coldnia de perlita. Col6nias de perlita menores atuam como
barreiras adicionais @ movimentacdo de discordancias, de forma semelhante ao efeito dos
contornos de grédo, o que distribui a deformacdo de maneira mais homogénea pela
microestrutura e retarda a nucleacdo de trincas; por esse motivo, coldnias menores favorecem
maior ductilidade do aco. O tamanho da col6nia de perlita, por sua vez, estd diretamente
relacionado ao tamanho do gréo austenitico prévio, ja que a coldnia nucleia e cresce a partir dos
contornos desse gréo: austenitizar em temperaturas menores limita o crescimento do grao
austenitico e, consequentemente, resulta em col6nias de perlita menores. Nessas condigdes,
como consequéncia do ganho de ductilidade, observa-se também um aumento da deformacéo

total (€) suportada pelo material antes da fratura.

Modi et al. (2001) demonstraram, em seus estudos, que a dureza e o limite de
escoamento das amostras dos agos podem ser expressos como fungdes do inverso da raiz

quadrada do espacamento interlamelar, como mostrado na Figura 3.11.

Figura 3.11- Relagdo entre o limite de escoamento e 0 inverso da raiz quadrada do espacamento interlamelar.
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Esse conjunto de evidéncias sobre o refino microestrutural promovido pelo niébio em
acos perliticos hipereutetoides encontra respaldo em estudos mais recentes. Tong et al. (2024)
demonstraram que, quando parcialmente solubilizado na austenita, mesmo em adi¢cdes muito
pequenas, 0 niébio promove refinamento adicional do espagamento interlamelar perlitico e das

coldnias de perlita, exercendo efeito de arraste sobre 0s &tomos de carbono e contribuindo para
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a supressao da formacdo de uma rede de carbonetos nos contornos de gréo austenitico prévio,

resultado diretamente relevante para os acos hipereutetdides investigados no presente trabalho.

3.2 Efeito da Taxa de Resfriamento sobre a Microestrutura e as Propriedades
Mecanicas de Acos Alto Carbono

Estd bem estabelecido que existe uma relacdo inversamente proporcional entre o
espacamento interlamelar da perlita e 0 super-resfriamento da austenita. A perlita formada em
temperaturas imediatamente abaixo da temperatura eutetéide, denominada perlita grosseira,
apresenta espacamento entre lamelas relativamente elevado, ao passo que, em faixas de
temperatura inferiores a essa, ocorre reducao expressiva do espagcamento interlamelar perlitico
(Zener, 1946). Esse comportamento decorre diretamente da termodindmica da transformacéo:
quanto maior o super-resfriamento em relacdo a temperatura critica de equilibrio, maior a
energia livre disponivel para a nucleagdo da perlita, o que favorece a formacgdo de um nimero
maior de nucleos por unidade de volume e, consequentemente, resulta em uma microestrutura
perlitica mais refinada, com menor espacamento entre as lamelas de ferrita e cementita. Zhang
et al. (2019) mostraram, de forma mais recente, que essa mesma légica de nucleacdo se estende
ao tamanho das coldnias de perlita: em condi¢fes de maior super-resfriamento, o aumento no
namero de sitios de nucleacdo também eleva a densidade de coldnias formadas por unidade de
volume, resultando em colbnias de perlita mais refinadas, além do menor espacamento

interlamelar.

Silva (2007) comprovou, em estudos realizados em fios-maquina constituidos por acos
alto carbono, que quanto maiores as taxas de resfriamento aplicadas, menor serd o espagamento
interlamelar perlitico resultante. Como discutido anteriormente, esse parametro mantém uma
relacdo proporcional com o limite de resisténcia a tracdo do material; logo, ao se resfriar 0 aco
em velocidades mais elevadas, em funcdo do tempo mais curto disponivel para as

transformacdes de fase, 0 material se torna cada vez mais resistente mecanicamente.

Tendo em vista essa conclusdo, é indubitavel salientar que, em pecas industriais, as
maiores taxas de resfriamento sempre ocorrem na superficie dos acos, por ser essa a regidao mais
externa e, consequentemente, mais exposta ao meio de resfriamento. Dessa forma, em um ago
perlitico, o espacamento interlamelar € menor na superficie quando comparado ao centro de um
determinado produto ou fio-maquina. Essa relacdo é corroborada pelas Figuras 3.12, 3.13 e
3.14. Nas Figuras 3.12 e 3.13, oito ciclos de resfriamento distintos (condi¢des A a H) foram

comparados quanto ao espacamento interlamelar e ao limite de resisténcia a tracdo resultantes;

27



entre eles, a condicdo E foi a que produziu o menor espagcamento interlamelar e,
correspondentemente, o maior limite de resisténcia a tracdo, evidenciando a relacdo inversa
entre esses dois parametros. J& a Figura 3.14 mostra diretamente o efeito da posicdo na se¢éo
transversal do ago alto carbono sobre o espacamento interlamelar, confirmando que este é maior
no centro, intermediario na posicdo a 1/4 do raio, e menor préximo a borda, coerente com o

gradiente de taxas de resfriamento da superficie para o nlcleo.

Figura 3.12- Espagamento interlamelar perlitico do ago alto carbono para oito ciclos de resfriamento distintos
(condicBes A a H), com intervalo de confianca de 95%.

0,18

0,17

—

1
e

0,16

0,15

0,13

Inervalo de confianca ~ 95%

Espacamento interlamelar (micrometros)
e
|.7
@ {
' @

0,12

A ¢ C D £ P G g

Ciclos de resfriamento
Fonte: Silva (2007).

Figura 3.13- Limite de resisténcia a tracdo do aco alto carbono para oito ciclos de resfriamento distintos
(condigBes A a H), com intervalo de confianca de 95%.
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Figura 3.14- Espacamento interlamelar perlitico do aco alto carbono em funcéo da posicdo na secéo transversal
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(centro, 1/4 doraio e borda), com intervalo de confianga de 95%.
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Um estudo com trés tipos de acos ferrovidrios alto carbono, denominados
respectivamente A, B e C, foi realizado por Rodrigues e Faria (2021). Os acos A e B séo
classificados como premium e sdo submetidos a elevadas taxas de resfriamento por meio de
pulverizacdo de &gua logo apos a laminagdo a quente, de modo a produzir uma estrutura mais
refinada; o aco C, por sua vez, apresenta maiores teores de carbono e manganés quando
comparado aos outros dois. Com o intuito de caracterizar a microestrutura das amostras a partir
do efeito da taxa de resfriamento, todas foram submetidas a taxas de 0,5 °C/s, 2,5 °C/s e 10
°Cl/s. Em taxas de resfriamento maiores, foi notéria a reducéo tanto do tamanho das col6nias de

perlita quanto 0 aumento da dureza dos acos estudados.

Nesse experimento, esperava-se que 0 aco C apresentasse espacamentos interlamelares
maiores do que 0s acos A e B quando submetido as mesmas taxas de resfriamento de 0,5 °C/s
e 2,5 °C/s. Essa expectativa baseava-se no fato de os acos A e B serem processados
industrialmente como acos premium, submetidos a elevadas taxas de resfriamento por
pulverizacdo de agua logo apos a laminacdo a quente, o que lhes confere gréos austeniticos
previamente mais refinados; como a microestrutura mais refinada esta associada a uma perlita
de menor espacamento interlamelar, seria coerente supor que essa condicdo de partida se

refletisse também nos ensaios controlados de resfriamento (Rodrigues; Faria, 2021).

Entretanto, as diferengas observadas entre os espagamentos perliticos dos trés acos ndo
se mostraram tdo expressivas quanto o previsto. Rodrigues e Faria (2021) atribuiram esse

resultado ao fato de o espagamento interlamelar ser determinado, em primeira instancia, pelo
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grau de super-resfriamento da austenita durante a transformacéo, isto é, pela diferenca entre a
temperatura critica de equilibrio e a temperatura na qual a transformacéo de fato ocorre sob a
taxa de resfriamento aplicada, e ndo pelo tamanho do grdo austenitico prévio. Como 0s trés
acos foram submetidos exatamente as mesmas taxas de resfriamento controladas no ensaio, o
grau de super-resfriamento experimentado por eles foi semelhante, o que limitou a influéncia
da diferenca de tamanho de grdo sobre o espagamento interlamelar final (Rodrigues; Faria,
2021). Tais modificacdes microestruturais e de dureza podem ser evidenciadas na Tabela 3.1.

Tabela 3.1 - Pardmetros de dureza Vickers, tamanho de coldnia de perlita e espacamento interlamelar em fungéo
de diferentes taxas de resfriamento.

: Taxade Aeo Tamanho de col6nia Espagamep_to interiamelar Dureza Vickers
resfriamento (°C/s) ? de Perlita (um) Perlitico (um) (HV)
A 10=10 009002 M5=13
0.5 B 910 010=0.01 M=12
C 709 0092001 M=z 12
A §x07 0.09£0.01 17+15
25 B §20.7 008 =0.01 39821
C 608 0082001 371£12
A 616=109
10 B 668 = 197
C 917=50

Fonte: Rodrigues; Faria (2021).

De acordo com Rodrigues e Faria (2021), a nucleacdo e o crescimento da perlita se
devem principalmente a difusdo de carbono nos intersticios da austenita, elemento que
promove, sobretudo, o crescimento das lamelas correspondentes a cementita (FesC). Cabe
ressaltar que esse parametro é inversamente proporcional as taxas de resfriamento, pois, a
medida que estas aumentam, ocorre elevado super-resfriamento que, como ja discutido, € o
principal responsavel por reduzir o espacamento entre as lamelas e torna-las cada vez menores;
essa reducdo, por sua vez, diminui a distancia disponivel para a difusdo de carbono no interior
da cementita, de modo que a distancia intersticial necessaria para que esse elemento se aloje
deixa de ser efetiva, impedindo o crescimento adicional da coldnia perlitica. A Equacao 3.3
evidencia a reducdo exponencial da difusividade do carbono em funcdo do decaimento da

temperatura.

Dy = 0,12¢~32000/RT (3.3)
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Nessa equacdo, D'c corresponde ao coeficiente médio de difusdo do carbono na
austenita, R é a constante universal dos gases e T é a temperatura em kelvin. Trata-se de uma
relagdo do tipo Arrhenius, na qual a difusividade do carbono decai exponencialmente & medida
que a temperatura diminui; isso significa que, em taxas de resfriamento maiores, a
transformacgdo ocorre em temperaturas progressivamente mais baixas, nas quais o carbono
dispde de mobilidade cada vez mais restrita para se redistribuir na austenita, o que justifica, do
ponto de vista cinético, a formacdo de colbnias perliticas menores e espacamentos
interlamelares reduzidos discutidos anteriormente (Krauss, 2005).

Essa dependéncia exponencial entre a difusividade do carbono e a temperatura de
transformacgédo explica, portanto, por que o grau de super-resfriamento € o parametro
determinante do espacamento interlamelar resultante, conforme ja estabelecido por Zener
(1946): quanto maior o super-resfriamento imposto pela taxa de resfriamento aplicada, menor
a difusividade do carbono na temperatura em que a perlita efetivamente se forma, e menor o
espacamento interlamelar resultante. Essa relacdo entre o super-resfriamento e o espacamento
interlamelar, valida para diferentes composicdes de aco, € evidenciada na Figura 3.15 (Krauss,
2005). Rodrigues e Faria (2021) confirmaram experimentalmente essa mesma dependéncia ao
avaliar trés acos ferroviarios alto carbono submetidos as mesmas taxas de resfriamento
controladas, obtendo espacamentos interlamelares consistentes com o grau de super-

resfriamento imposto em cada condicdo, conforme apresentado na Tabela 3.1.
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Figura 3.15- Relagdo entre o espacamento interlamelar (1) e o super- resfriamento.
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Fonte: Krauss (2005).

A taxa de resfriamento e a adi¢do de niobio, discutida no tépico anterior, atuam como
as duas principais variaveis de processo capazes de controlar o espacamento interlamelar da
perlita nos acos alto carbono. Enquanto o nidbio atua predominantemente por meio do
ancoramento de contornos de gréo e do arraste de soluto na interface austenita/perlita (Jarreta,
2017; Bhadeshia; Honeycombe, 2017), a taxa de resfriamento atua por meio do grau de super-
resfriamento imposto a austenita, que determina tanto a forca motriz para a nucleacdo quanto a
mobilidade difusional do carbono disponivel no momento da transformacdo (Zener, 1946;
Krauss, 2005). Como o espacamento interlamelar governa diretamente o limite de resisténcia
mecanica dos acos perliticos, conforme discutido anteriormente por meio da relacdo de Embury
e Fisher (Jarreta, 2017) e confirmado experimentalmente por Rodrigues e Faria (2021), o
controle simultaneo dessas duas variaveis é essencial para a obtencdo das propriedades

mecanicas exigidas em fios-maquina destinados ao concreto protendido.

E justamente esse carater combinado que fundamenta a escolha metodoldgica adotada
neste trabalho, que submeteu os acos C-Mn e C-Mn-Nb a diferentes taxas de resfriamento
continuo em dilatbmetro, permitindo isolar e comparar, de forma controlada, os efeitos
independentes e combinados dessas duas variaveis sobre a evolu¢do microestrutural nos

contornos de grdo austenitico prévio.
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3.3 Precipitacdo de Cementita Pro-Eutetdide e o Empobrecimento em Carbono na

Austenita em Acos Hipereutetoides

Acos cujo teor de carbono ultrapassa a composicao eutetdide, situada em torno de 0,80%
em peso nos sistemas Fe-C de interesse industrial, sdo classificados como hipereutetoides e, de
acordo com os principios classicos das transformacdes de fase, tendem a apresentar precipitacao
de cementita ao longo dos contornos de grao austenitico durante o resfriamento continuo a taxas
relativamente baixas a partir do campo austenitico, conforme representado na Figura 3.17. Essa
tendéncia decorre do fato de que, ao ultrapassar a linha de solvus correspondente no diagrama
de fases, comumente designada Acm € evidenciada na mesma figura, a austenita torna-se
supersaturada em carbono, e 0s contornos de gréo, por concentrarem maior energia interfacial
e maior densidade de defeitos cristalinos do que o interior dos grdos, atuam como sitios
preferenciais de nucleacdo heterogénea para a cementita pro-eutetoide, desde que a taxa de
resfriamento seja suficientemente baixa para permitir a difusdo do carbono até esses sitios
(Spanos; Kral, 2009).

Figura 3.16- Diagrama de fases Ferro-Cementita.
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A precipitacdo da cementita pro-eutetdide nos contornos de grao austenitico €, do ponto
de vista cinético, um processo controlado por difusdo de carbono em estado sélido. Conforme
representado na Figura 3.17, a regido do diagrama associada a cementita situa-se em teores de

carbono muito superiores aos da austenita hipereutetdide de origem, uma vez que a cementita,
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de estequiometria FesC, possui teor fixo de 6,67% de carbono em massa, cerca de oito vezes
superior ao teor médio de 0,82% em massa dos acos hipereutetdides investigados neste trabalho.
Como a austenita adjacente ndo contém carbono suficiente para suprir essa demanda
instantaneamente, o precipitado em crescimento retira carbono da regido da matriz
imediatamente proxima a interface cementita/austenita, criando ali uma condi¢cdo de ndo

equilibrio local (Spanos; Kral, 2009).

Figura 3.17 - Regifes de temperatura e composi¢cao em que as reacdes de ferrita, cementita, perlita e bainita sdo
dominantes em agos carbono comuns. TE é a temperatura eutetdide, Az é o contorno de fase austenita/ferrita, e
Acn € 0 contorno de fase austenita/cementita.
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Fonte: Adaptado de Spanos; Kral (2009).

Como consequéncia direta desse desequilibrio difusional, estabelece-se um gradiente de
concentracdo de carbono ao longo da direcdo normal a interface cementita e austenita,
resultando em uma zona de austenita localmente empobrecida em carbono nas imediacGes do
precipitado. Spanos e Kral (2009) ressaltam, contudo, que o crescimento da cementita pro-
eutetoide ndo pode ser descrito exclusivamente como um processo controlado por difusdo de
longo alcance: estudos de cinética de crescimento revelaram taxas de espessamento do
precipitado sistematicamente mais lentas do que as previstas por modelos puramente
difusionais, levando a proposicdo de uma barreira adicional associada a estrutura interfacial
entre a cementita e a austenita, decorrente do rearranjo atdbmico necessario para acomodar a
estrutura ortorrdbmbica da cementita sobre a rede cubica de face centrada da austenita. Esse
carater misto, parcialmente controlado por difusdo e parcialmente controlado por reagdo
interfacial, é relevante para 0 mecanismo discutido neste tépico porque implica que o préprio
crescimento do precipitado, e ndo apenas o transporte de carbono a distancia, governa a taxa na

qual a austenita adjacente é empobrecida.
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A extensdo espacial e a intensidade desse gradiente sdo determinadas pela velocidade
de crescimento da cementita e pela mobilidade difusional do carbono na temperatura em que a
transformacéo ocorre, sendo tanto maiores quanto menor for essa temperatura, uma vez que a
difusividade do carbono na austenita segue uma dependéncia do tipo Arrhenius com a
temperatura, apresentada na Equacéo 3.4 (Agren, 1986).

D = Doexp(—Q/RT) (3.4)

Nessa equacao, Doé o fator pré-exponencial, Q é a energia de ativacdo para difusdo do
carbono na austenita, R é a constante universal dos gases e T é a temperatura absoluta; para
sistemas Fe-C, valores amplamente aceitos na literatura situam Q em torno de 142 a 148 kJ/mol.
Em razéo dessa dependéncia exponencial, uma reducgéo relativamente modesta na temperatura
de transformacéo e suficiente para provocar uma queda expressiva na mobilidade do carbono,
de modo que, em temperaturas mais baixas, o carbono expulso pelo precipitado em crescimento
se acumula em uma regido mais estreita e com gradiente mais acentuado nas proximidades
imediatas da interface, em vez de se redistribuir de forma mais homogénea pela austenita
adjacente (Agren, 1986).

Chairuangsri e Edmonds (2000) quantificaram esse efeito em acos hipereutetdides
experimentais e demonstraram que, mesmo quando a composicdo quimica global do material
permanece hipereutetdide, o empobrecimento promovido pelo crescimento da cementita pode
ser suficientemente acentuado para que o teor de carbono da austenita situada imediatamente
junto a interface caia abaixo do valor correspondente ao equilibrio austenita e ferrita naquela
temperatura. Os autores atribuem esse comportamento a natureza essencialmente local do
fendmeno de difusdo: como o transporte de carbono ocorre em escala de poucos micrometros
a partir da interface, a composicdo meédia do restante do grdo austenitico permanece
praticamente inalterada, ainda que a regido imediatamente adjacente ao contorno experimente

uma condi¢do composicional substancialmente distinta.

Uma relacdo de orientacao cristalografica descreve o alinhamento geométrico especifico
e reprodutivel entre planos e direcdes atdmicas de duas fases adjacentes, de modo que
determinados planos cristalograficos de uma fase ficam paralelos, ou aproximadamente
paralelos, a planos especificos da outra. Esse alinhamento ndo ocorre ao acaso: ele surge
preferencialmente quando uma fase nucleia diretamente sobre a interface de outra ja existente,
pois a coeréncia ou semicoeréncia entre as redes cristalinas reduz a energia interfacial associada

a nucleacdo, tornando esse caminho energeticamente mais favoravel do que a nucleacéo
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independente em outro ponto da matriz. Por esse motivo, a identificacdo de uma relagéo de
orientacdo bem definida e reprodutivel entre duas fases é utilizada na literatura metallrgica
como evidéncia de que uma delas nucleou diretamente sobre a outra, e ndo de forma espontanea

e independente em outro local (Bhadeshia; Honeycombe, 2017).

Na perlita convencional, duas relaces de orientacdo entre a ferrita e a cementita sao
classicamente reconhecidas e associadas a diferentes condi¢cdes de nucleacéo: a relagdo de
Bagaryatsky, observada quando colénias de perlita nucleiam sobre camadas de cementita pro-
eutetdide ja existentes nos contornos de gréo, e a relacdo de Pitsch-Petch, observada quando a
perlita nucleia diretamente sobre contornos de grdo austenitico ainda livres de precipitados.
Chairuangsri e Edmonds (2000) identificaram, por meio de difracdo de elétrons, que o
constituinte formado na regido empobrecida em carbono junto a cementita pré-eutetoide
obedece a relagcdes de orientagdo proximas a essas duas, em relacdo a cementita adjacente. Essa
observacdo constitui uma evidéncia cristalografica direta, independente da analise puramente
difusional apresentada anteriormente, de que esse constituinte nucleia sobre a propria cementita
responsavel pelo empobrecimento de carbono, e ndo de forma independente em outra regido do
gréo austenitico, reforcando a existéncia de uma cadeia causal Unica e sequencial entre os dois

eventos.

Miyamoto, Karube e Furuhara (2016) aprofundaram essa analise ao investigar
sistematicamente, de forma isolada, o efeito de trés variaveis sobre a magnitude desse
empobrecimento local: a temperatura de transformacéo, o teor de carbono do aco e o tamanho
de gréo austenitico prévio. Os autores demonstraram que a fracdo do constituinte formado nos
contornos de grdo aumenta a medida que a temperatura de transformacdo diminui, que a
composicao global do material se aproxima do ponto eutetoide e que o grdo austenitico prévio
é mais refinado. O efeito da composicdo € consistente com a natureza do mecanismo descrito
anteriormente: quanto menor a distancia composicional entre o0 aco e o eutetdide, menor é a
reducdo de carbono que a cementita em crescimento precisa promover na austenita adjacente
para que essa regido ultrapasse o limiar termodindmico de equilibrio austenita e ferrita, o que €
particularmente relevante para acos com teor de carbono préximo a 0,82% em massa, COmo 0S
investigados neste trabalho. Ja o efeito do tamanho de grdo esta associado ao aumento da area
total de contorno disponivel para a precipitacdo de cementita por unidade de volume a medida
que o grdo se refina, 0 que multiplica os sitios em que esse mecanismo de empobrecimento

local pode ocorrer simultaneamente.

A sequéncia de eventos descrita ao longo deste topico, iniciada pela nucleacdo
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heterogénea de cementita nos contornos de grdo austenitico e conduzida pelo consumo
progressivo de carbono durante seu crescimento controlado por difuséo e por reagéo interfacial,
resulta em uma condicdo termodinamica local, cristalograficamente acoplada ao precipitado de
cementita, que constitui o ponto de partida necessario para a nucleacéo do constituinte discutido
a seguir (Chairuangsri; Edmonds, 2000; Miyamoto; Karube; Furuhara, 2016).

3.4 Formacgdo e Caracteristicas da Ferrita Andémala nos Contornos de Gréo
Austeniticos

A condicdo termodinamica local estabelecida pelo empobrecimento de carbono
discutido no tépico anterior, na qual a austenita imediatamente adjacente a cementita pro-
eutetoide passa a satisfazer o critério de equilibrio austenita e ferrita, ndo resulta
necessariamente na formacdo da microestrutura lamelar tipica da perlita. Chairuangsri e
Edmonds (2000) demonstraram que, quando a for¢a motriz quimica disponivel € insuficiente
para sustentar o crescimento cooperativo entre a ferrita e a cementita, um constituinte diferente
é formado, denominado ferrita andmala, resultante do crescimento ndo cooperativo dessas duas

fases.

O crescimento cooperativo, caracteristico da formacao classica da perlita, ocorre quando
a ferrita e a cementita nucleiam e avancam simultaneamente a partir de uma interface comum,
compartilhando entre si o carbono rejeitado pela ferrita e absorvido pela cementita ao longo de
uma frente de transformacdo conjunta, o que resulta na morfologia lamelar alternada
caracteristica das colonias perliticas (Bhadeshia; Honeycombe, 2017). Esse modo de
crescimento exige uma forca motriz quimica relativamente elevada, associada a um grau de
super-resfriamento suficiente em relacdo a temperatura eutetdide. Quando esse super-
resfriamento é pequeno, como ocorre nas proximidades da temperatura eutetdide, a forca motriz
disponivel pode ser insuficiente para estabelecer esse acoplamento entre as duas fases; nessas
condicdes, a ferrita nucleia de forma isolada na regido previamente empobrecida em carbono
pela cementita, sem que a cementita cres¢a simultaneamente ao seu lado, dando origem a uma

morfologia predominantemente macica, em vez de lamelar (Chairuangsri; Edmonds, 2000).
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Figura 3.18- Ferrita convencional de contorno de gréo (o) e ferrita andmala (o) em agos hipereutetoides,
evidenciando diferentes morfologias do constituinte: poligonal e maciga (a, b), associada a perlita fina (c) e
acicular (d).
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Fonte: Chairuangsri; Edmonds (2000).

Miyamoto, Karube e Furuhara (2016) investigaram sistematicamente as condicGes sob
as quais esse crescimento ndo cooperativo prevalece sobre a formacédo de perlita, avaliando o
efeito isolado da temperatura de transformacéo, do teor de carbono do aco e do tamanho de
gréo austenitico prévio sobre a fracdo volumétrica de ferrita formada nos contornos de grdo. Os
autores constataram que a fracdo desse constituinte aumenta a medida que a temperatura de
transformacdo se aproxima da temperatura eutetdide a partir de temperaturas inferiores,
comportamento consistente com a menor forca motriz disponivel nessa faixa de temperatura
para o estabelecimento da transformacdo lamelar cooperativa. Constataram ainda que graos
austeniticos mais refinados favorecem a formacéo desse constituinte, em razdo do aumento da
area total de contorno de grdo disponivel por unidade de volume, que multiplica os sitios em
que o mecanismo de empobrecimento local de carbono, descrito no tdpico anterior, pode

ocorrer simultaneamente.

Do ponto de vista de suas propriedades fisicas, a ferrita andmala apresenta as mesmas
caracteristicas fundamentais de qualquer ferrita formada em agos carbono: trata-se de uma fase
macia, duactil, porém relativamente fraca em comparacdo a perlita que a circunda, sendo,
portanto, mais facilmente deformada sob tensdo (Yin; Hillert; Borgenstam, 2017). Essa

diferenca de comportamento mecanico entre a ferrita andbmala e a matriz perlitica adjacente é
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relevante para as propriedades finais de fios trefilados a frio, uma vez que a presenca localizada
de uma fase mais macia e menos resistente nos contornos de grédo pode atuar como um sitio
preferencial de concentragdo de deformacdo durante a trefilacdo, de maneira analoga ao papel
desempenhado pela cementita pro-eutetoide discutido no topico anterior, ainda que por um

mecanismo mecanico distinto.

A morfologia assumida pela ferrita andmala n&o é Unica, variando de acordo com a taxa
de resfriamento, a composic¢do quimica do aco e a presenca de elementos de liga em solugéo
solida. Segundo Yin, Hillert e Borgenstam (2017), em condi¢des de resfriamento
suficientemente lento até a temperatura ambiente, a ferrita formada nos contornos de grdo em
acos de alto teor de carbono tende a crescer em morfologia poligonal, na forma de placas ou de
blocos, refletindo o tempo disponivel para o desenvolvimento de interfaces de menor energia
entre a ferrita e a austenita remanescente. Em taxas de resfriamento maiores, por sua vez, o
tempo insuficiente para esse desenvolvimento morfoldgico completo favorece a formacao de
ferrita com morfologia acicular, caracterizada por cristais finos e alongados, cuja cinética de
crescimento € compativel com o menor intervalo de tempo disponivel para a transformagéo.
Essa dependéncia da morfologia em relacdo ataxa de resfriamento € diretamente relevante para
0 presente trabalho, uma vez que os acos investigados foram submetidos tanto a condicéo de
resfriamento industrial no estado de entrega quanto a taxas controladas de resfriamento

continuo em dilatdmetro, condi¢des que podem favorecer morfologias distintas do constituinte.

A identificacdo inequivoca da ferrita andbmala em meio a matriz perlitica constitui um
desafio metalografico, uma vez que, em microscopia optica convencional, sua aparéncia pode
ser confundida com a de uma rede de cementita pro-eutetoide, hipotese frequentemente
considerada como primeira explicacdo para constituintes claros observados nos contornos de
grdo de acos hipereutetdides. A distingdo entre as duas fases é obtida de forma mais confiavel
por meio de microscopia eletrdnica de varredura associada ao ataque quimico com reativo Nital,
que explora a diferenca de reatividade quimica entre as fases: a ferrita, por ser mais rapidamente
atacada pelo reativo, apresenta-se em baixo relevo topogréfico nas imagens obtidas por elétrons
secundarios, ao passo que a cementita, menos reativa ao ataque, tende a apresentar-se em alto
relevo (Spanos; Kral, 2009). Essa diferenca de contraste topografico é o critério metalografico

central utilizado para diferenciar os dois constituintes nos acos investigados neste trabalho.

O conjunto de evidéncias mecanisticas, morfolégicas e metalograficas apresentado ao
longo deste topico caracteriza a ferrita andmala como um constituinte previsivel e explicavel a

partir de principios termodinamicos e cinéticos bem estabelecidos, e ndo como uma anomalia
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isolada ou um artefato experimental. A confirmacao quantitativa desses principios, por meio de
simulacdo termodindmica de equilibrio de fases e de modelagem computacional da difuséo de
carbono responsavel pelo empobrecimento local descrito, é apresentada nos dois topicos

seguintes desta revisdo bibliogréfica.

3.5 Simulacdo Termodinamica de Fases em Acos Hipereutetdide

A previsdo do comportamento termodindmico de ligas metalicas multicomponentes €
hoje amplamente sustentada pelo método CALPHAD, sigla para Calculation of Phase
Diagrams, consolidado ha décadas como abordagem padrdo da comunidade de engenharia de
materiais para o calculo rigoroso de equilibrio de fases em sistemas multicomponentes
(Kozeschnik, 2013). O método baseia-se na minimizagéo da energia livre de Gibbs total do
sistema, sujeita as restricdes de conservacao de massa impostas pela composi¢do quimica global

da liga, conforme expresso pela Equacéo 3.5.

Ge = $f% - Gu(T, P, x%) (35)

Nessa equagdo, Gté a energia livre de Gibbs total do sistema por mol, f é a fragdo molar
da fase @, e Gm® é a energia livre de Gibbs molar dessa fase, calculada a partir de descricdes
termodinamicas especificas para cada fase do sistema Fe-C-liga, parametrizadas com base em
dados experimentais e em calculos de primeiros principios previamente validados na literatura.
A solucdo desse problema de minimizacdo, para uma dada temperatura T, pressdo P e
composicao global x, fornece diretamente as fracdes de equilibrio de cada fase estavel e suas

respectivas composicoes quimicas (Kozeschnik, 2013).

A partir da composicdo de cada fase presente, determinada pelas condi¢des de equilibrio
termodinamico expressas pela Equacao 3.5, a fracdo de cada fase pode ser calculada pela regra
da alavanca generalizada para sistemas multicomponentes, expressa pela Equacdo 3.6, que
assegura a conservacdo da massa total de cada elemento entre as fases coexistentes em

equilibrio.

Xi=Yfo x (3.6)

Nessa equacao, X; é o teor global do elemento i na liga, f* € novamente a fragéo da fase

0, e Xi* ¢ a concentragdo do elemento i especificamente na fase ¢. A aplicagdo conjunta das
Equacdes 3.5 e 3.6 a uma sequéncia de temperaturas permite construir o diagrama de fracdo de
fase em funcdo da temperatura, principal saida desse tipo de simulagéo, no qual a fragdo molar

ou massica de cada fase estavel do sistema, como austenita, ferrita e cementita, é determinada

40



para a composicao quimica especifica da liga estudada ao longo de uma faixa de temperaturas
de interesse. Um exemplo desse tipo de resultado, obtido para um ago-ferramenta distinto dos
investigados neste trabalho, é apresentado na Figura 3.19, na qual é possivel observar a
evolucdo das fragdes de fase calculadas em funcdo da temperatura.

Figura 3.19- Fracoes de fase em equilibrio calculadas no MatCalc® em funcédo da temperatura para um ago-
ferramenta com 6% de cromo: (a) ago Cr6C9; (b) agco STD11.
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Fonte: Kang; Kim; Lee (2017).

Nesse tipo de simulacdo, trés temperaturas criticas sdo de interesse direto para a
caracterizacdo de acos hipereutetoides: a temperatura Acm, definida pelo contorno entre o
campo monofasico da austenita e 0 campo bifasico de coexisténcia entre austenita e cementita,
acima da qual o aco se encontra completamente austenitizado; a temperatura Ali,
correspondente ao inicio da transformacéo eutetdide durante o resfriamento; e a temperatura
Alf, correspondente ao término dessa transformacdo (Spanos; Kral, 2009). Essas trés
temperaturas, extraidas diretamente da simulacdo de equilibrio, delimitam as faixas de
temperatura em que cada fenémeno de transformacéo de fase discutido nos topicos anteriores

desta revisdo pode ocorrer.

Além das fracdes de fase e das temperaturas criticas, a simulacdo de equilibrio no
MatCalc® permite extrair o teor de carbono presente em cada fase individualmente ao longo
da faixa de temperatura simulada. De particular interesse para este trabalho sdo duas curvas
especificas: o teor de carbono de equilibrio da austenita em funcdo da temperatura, designado
Cy_eq(T), e o teor de carbono de equilibrio da austenita quando em coexisténcia com a ferrita,
designado Cy/a_eq(T). Essas curvas representam, para cada temperatura, o limite de
solubilidade de carbono que caracteriza a fronteira termodinamica entre a estabilidade da
austenita e a estabilidade da ferrita, sendo obtidas como resultado direto da aplicacdo da
Equacdo 3.6 a cada temperatura simulada.
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3.6 Modelagem da Difuséo de Carbono nos Contornos de Gréo Austenitico

A simulacdo termodinamica de equilibrio, discutida no tépico anterior desta revisao,
fornece as fracdes de fase, o teor de carbono em cada fase e as temperaturas criticas de
transformacgédo de um sistema, mas ndo descreve explicitamente a redistribuicdo espacial de
carbono nas proximidades de uma interface especifica ao longo do resfriamento (Kozeschnik,
2013). Para avaliar a possibilidade de formacao de ferrita anémala induzida pela precipitacéo
de cementita pro-eutetdide, discutida nos topicos anteriores desta revisdo, modelos baseados na
resolucdo da difusdo de carbono sob uma condi¢do de contorno representativa de equilibrio
local na interface entre austenita e cementita, seguidos da aplicacao de critérios termodinamicos
e cinéticos para a estimativa da formacéo de ferrita, tém sido empregados na literatura (Zener,
1946), a exemplo do modelo computacional unidimensional desenvolvido neste trabalho com

0 mesmo objetivo.

O modelo fisico parte da hipotese de equilibrio local na interface entre duas fases em
transformacéo, segundo a qual a composicdo imediatamente adjacente a uma interface em
movimento pode ser considerada, a cada instante, em equilibrio termodinamico com a fase
adjacente, ainda que a composicdo da matriz permaneca fora do equilibrio global do sistema
durante a transformacéo (Zener, 1946). A redistribuicdo de carbono na austenita é descrita pela

equacdo de difusdo unidimensional apresentada na Equacdo 3.7 (Crank, 1975).

9%cy
aCy _ D (T) - (3.7)
at 14 9x2

Nessa equagéo, C, é o teor de carbono na austenita, grandeza cuja evolucéo se deseja
determinar; t é o tempo, medido a partir do inicio da simulacdo de resfriamento continuo; x € a
coordenada espacial, medida a partir da interface entre a cementita pro-eutetoide e a austenita;
e Dy(T) é o coeficiente de difusdo do carbono na austenita, dependente da temperatura
instantanea T (Crank, 1975).

O coeficiente de difusdo D,(T) foi considerado dependente da temperatura segundo uma
relacdo de Arrhenius, apresentada na Equacao 3.4 desta revisdo e reproduzida na Equacéo 3.8
(Agren, 1986).

D,(T) = Do " €xP (= f; ) (3.8)

42



Nessa relagdo, Do é 0 fator pré-exponencial, correspondente ao valor limite de Dy para
uma temperatura hipoteticamente infinita; Q € a energia de ativagdo para a difusdo do carbono
na austenita; e R é a constante universal dos gases (Agren, 1986). Modelos numéricos
construidos sobre esse mesmo arcabouco tém sido validados experimentalmente na literatura
recente: Pernach (2019) desenvolveu um modelo multiescala baseado na solucdo por elementos
finitos da segunda lei de Fick para descrever o crescimento lateral e frontal de lamelas de ferrita
e cementita em grdos de austenita, validando o modelo para dois agos eutetdides e
demonstrando sua capacidade de prever o espacamento interlamelar resultante sob diferentes

condicdes de resfriamento.

Nesse tipo de modelagem, o dominio de solugdo representa fisicamente a regido de
austenita imediatamente adjacente a cementita préo-eutetdide, conforme ilustrado
esquematicamente na Figura 3.20. Nesse esquema, a posi¢do X igual a zero coincide com a
interface entre a cementita e a austenita, onde se impde a condi¢do de equilibrio local Cy/0
eq(T) expressa pela Equagédo 3.12; a curva de concentracédo, definida no dominio austenitico,
representa o perfil Cy(x,T) resultante da difusdo, evidenciando o empobrecimento de carbono
nas proximidades da interface em relacdo ao teor nominal do aco, CO; e a regido sombreada,
delimitada entre a interface e o ponto em que a curva Cy(x,T) intercepta a linha Cy/a eq(T),
indica a extensdo espacial em que o critério termodindmico AC(x,T) menor que zero,
estabelecido pela Equacdo 3.14, é satisfeito, correspondendo a regido termodinamicamente

favoravel a nucleacdo de ferrita andmala.

Figura 3.20 - Representacéo esquematica do dominio computacional unidimensional, do perfil de concentracéo
de carbono na austenita adjacente a cementita pro-eutetdide e da regido termodinamicamente favoravel a
formagcdo de ferrita andmala.

Cementita (6) Austenita (y)

10 do 28 & T

Teor de carbono na austenita

x=L

x=0
Interface y/6 ac,
ax |r=1=0

Condigao de fluxo nulo

Fonte: Elaborada pela autora com base em Crank (1975), Zener (1946) e nos parametros do modelo
computacional empregado neste trabalho.
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A discretizacdo espacial desse tipo de dominio, de comprimento total L, em Nx pontos
igualmente espacados resulta no espacamento de malha Ax apresentado na Equacdo 3.9 (Crank,
1975).

Ax = (3.9)

Nx—1

Nessa equacdo, Ax ¢ a distancia entre dois pontos consecutivos da malha de
discretizacdo espacial, L é o comprimento total do dominio simulado e Nx é o nimero total de
pontos espaciais da malha, de modo que Nx menos um corresponde ao nimero de intervalos
entre esses pontos. A evolugdo temporal, nesses modelos, é comumente obtida por discretizacdo

explicita, com passo de tempo At fixo ao longo da simulagdo (Crank, 1975).

A estabilidade numérica do método de diferencgas finitas explicito aplicado a solugdo da
Equacdo 3.7 € governada pelo nimero de Fourier discreto Fo, definido pela Equacdo 3.10
(Crank, 1975).

Fo=—7 (3.10)

Nessa equacédo, D é o coeficiente de difusdo avaliado na temperatura correspondente ao
instante de tempo simulado, conforme a Equacdo 3.8; At ¢ 0 passo de tempo da discretizacao;
e Ax é 0 espacamento espacial da malha, definido pela Equacéo 3.9. A condicéo de estabilidade
Fo menor que 0,5 precisa ser respeitada ao longo de toda a simulagéo, para todos os valores de
Dy(T) percorridos durante o resfriamento continuo, de modo a garantir a convergéncia
numérica da solucdo (Crank, 1975). Com o numero de Fourier assim definido, a equacao
diferencial é resolvida pelo método explicito de diferencas finitas apresentado na Equacéo 3.11.

Cntl = Cn + Fo(Cr —2Cn + Cn ) (3.11)

i i i+1 i i—1

Nessa equagdo, Cr € o teor de carbono calculado no ponto espacial i da malha de
discretizagdo, no instante de tempo n; C+1 € o teor de carbono nesse mesmo ponto, no instante
de tempo seguinte, n mais um; Cfl_l_1 e CTL}H sdo os teores de carbono calculados nos pontos
espaciais imediatamente anterior e posterior ao ponto i, respectivamente, no mesmo instante n;
e Fo é o numero de Fourier discreto definido pela Equacdo 3.10, que pondera a contribuicdo da
curvatura espacial do perfil de concentragdo sobre a evolugdo temporal em cada ponto da malha
(Crank, 1975).

O ciclo térmico, nesses modelos, é imposto como uma funcéo da temperatura em relagéo
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ao tempo, de modo consistente com a hipétese de equilibrio local discutida por Zener (1946) e
com dados termodindmicos de entrada obtidos de simulacBes de equilibrio, como as

apresentadas no topico anterior desta revisdo (Kozeschnik, 2013).

Na interface com a cementita pro-eutetdide, posicdo X' igual a zero, impde-se condicdo
de equilibrio local, conforme a Equagdo 3.12, representando o consumo de carbono pela
cementita e a consequente deplecdo local na austenita discutida nos topicos anteriores desta
revisdo (Chairuangsri; Edmonds, 2000).

Cy(x' = 0T) = Ceq,(T) (3.12)

Nessa equagdo, Cy(x'=0T) € o teor de carbono da austenita avaliado exatamente na
posicdo da interface com a cementita, na temperatura T do instante simulado, e Cy% (Teo
teor de carbono de equilibrio da austenita em coexisténcia com a cementita naquela mesma
temperatura, grandeza obtida diretamente da simulagdo termodinamica no MatCalc®

apresentada no topico anterior desta revisao (Kozeschnik, 2013).

Na extremidade oposta do dominio, posi¢do x igual a L, aplica-se condi¢do de fluxo
nulo, conforme a Equacdo 3.13, refletindo a hipOtese de que essa regido permanece com
composicdo aproximadamente igual a composicdo nominal do ago ao longo da simulacéo, sem

troca liquida de carbono através dessa fronteira (Zener, 1946).

% — (3.13)
ox

Nessa equacao, o termo 0Cy/0x, avaliado na posi¢do X igual a L, representa o gradiente
espacial de concentracdo de carbono naquela extremidade do dominio; sua imposicdo como
nulo equivale a afirmar que ndo ha fluxo difusivo de carbono atravessando essa fronteira,
condicao fisicamente justificada pela distancia suficiente entre essa posicdo e a interface em

que ocorre o empobrecimento de carbono (Zener, 1946).

A formacao de ferrita é avaliada por meio da comparacéo entre o teor local de carbono
na austenita e a composicao de equilibrio da austenita em coexisténcia com ferrita, conforme o

critério termodinamico apresentado na Equacdo 3.14 (Chairuangsri; Edmonds, 2000).
AC = Cy(x'T) = €&, (T) (3.14)

Nessa equagdo, AC é a variavel de decisdo do critério termodinamico; C,(x'T) é o teor
de carbono calculado pelo modelo de difuséo, na posicao x e temperatura T consideradas, obtido

da solugdo numerica da Equacédo 3.7; e C;t}a(T) é o teor de carbono de equilibrio da austenita
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em coexisténcia com a ferrita naquela temperatura. Regides nas quais AC é menor que zero sao
consideradas termodinamicamente favoraveis a formacao de ferrita, retomando o mecanismo
de empobrecimento local discutido por Chairuangsri e Edmonds (2000) e por Miyamoto,
Karube e Furuhara (2016) nos tdpicos anteriores desta revisdo. A espessura da regido
permissiva é definida como o maior valor de x para o qual essa condicéo € satisfeita, conforme
a Equacdo 3.15 (Chairuangsri; Edmonds, 2000).

hpermitida(T) = max{x | Cy (x'T)<Ce (T)} (3.15)
a v/«

Nessa equacdo, h, permitida(T) é a espessura da regido termodinamicamente permissiva
a formacéo de ferrita, na temperatura T, definida como o maior valor da coordenada espacial x
para o qual o teor de carbono calculado Cy(x’T) permanece inferior ao teor de carbono de
equilibrio Cﬁ% (T); a notacdo max{x | condic@o} indica o valor maximo de x que satisfaz a

condicdo indicada (Chairuangsri; Edmonds, 2000).

A satisfacdo do critério termodinamico expresso pela Equacdo 3.14 indica apenas a
possibilidade de formacéo de ferrita, sem quantificar a extensdo efetivamente formada desse
constituinte, uma vez que a nucleacdo e o crescimento de uma nova fase sd80 processos
cineticamente controlados (Bhadeshia; Honeycombe, 2017). Para estimar a espessura
efetivamente formada de ferrita andmala, modelos cinéticos fenomenologicos baseados em
crescimento controlado por mobilidade de interface tém sido empregados na literatura,

expressos pelas Equactes 3.16 e 3.17 (Bhadeshia; Honeycombe, 2017).

dhg_ (3.16)
dt Ve
Vo = kao(T) (Cea — (Clocalym (3.17)
v/a 14

Na Equacéo 3.16, h, é a espessura da ferrita anémala formada, t € o tempo, e dha/dt ¢,
portanto, a taxa de crescimento dessa espessura ao longo do tempo, igual a velocidade de
avanco da interface entre a ferrita e a austenita, v, .Na Equacéo 3.17, essa velocidade é expressa
como o produto entre k.(T), uma mobilidade efetiva da interface entre ferrita e austenita,

dependente da temperatura, e a diferenca entre Cfﬁa' o teor de carbono de equilibrio da austenita

em coexisténcia com a ferrita, e G'oc@, o teor de carbono da austenita avaliado especificamente
na posicdo da interface em crescimento, obtido da solucdo da Equacéo 3.7; essa diferenca é
elevada ao expoente fenomenoldgico m, adotado como igual a um neste modelo (Bhadeshia;

Honeycombe, 2017). A dependéncia térmica da mobilidade efetiva k, é descrita, nesses
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modelos, por uma relacdo de Arrhenius, apresentada na Equacgéo 3.18.
ka(T):ka,refeXp[— Qa/R (1/T — 1/Tref)] (318)

Nessa equacéo, ka,ref é a mobilidade de interface na temperatura de referéncia Tref; Qo
é uma energia de ativacdo efetiva associada ao processo de migracdo da interface entre ferrita
e austenita, distinta da energia de ativacdo Q para difusdo de carbono na austenita empregada
na Equacdo 3.8, uma vez que descreve um processo cineticamente diferente, relacionado a
mobilidade atdbmica na propria interface; R é a constante universal dos gases; e T é a
temperatura absoluta no instante simulado (Bhadeshia; Honeycombe, 2017).

Nesse tipo de modelagem, a espessura cinética efetivamente formada é limitada pela
extensdo da regido termodinamicamente permissiva, conforme a Equagdo 3.19, na qual h,
real(T) é a espessura de ferrita andmala obtida pela integracéo temporal da Equacdo 3.16, e h,
permitida(T) € a espessura maxima definida pela Equacgéo 3.15; essa desigualdade garante que
0 modelo cinético ndo preveja a formacdo de ferrita andmala além dos limites impostos pela

propria termodinadmica do sistema (Chairuangsri; Edmonds, 2000).

hreal(T) < hpermitida(T) (319)
a a

Esse arcabouco tedrico e numérico, que combina a solucdo da equacgdo de difusdo de
carbono com critérios termodinamicos e cinéticos para a formacdo de novas fases, fornece a
base conceitual empregada neste trabalho para avaliar a possibilidade de formacdo de ferrita
andmala induzida pela precipitacdo de cementita pro-eutetdide nos agos C-Mn e C-Mn-Nb
investigados, com respaldo na validacdo experimental apresentada por Pernach (2019). Os
valores dos parametros adotados, o intervalo de temperatura efetivamente simulado para cada
aco e os resultados quantitativos obtidos para a espessura e a extensdo espacial da ferrita
andmala em cada condicao de resfriamento estudada sdo apresentados na Metodologia e no

capitulo de Resultados e Discussao, respectivamente.
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4 MATERIAIS E METODOS
4.1 Descricao Geral

O trabalho cientifico em questdo foi organizado em quatro etapas com o intuito de
avaliar os efeitos da adicdo de um elemento de liga, o niébio, em um ago alto carbono. Portanto,
foram analisadas tanto amostras com a presenca desse elemento quanto corpos de prova
constituidos majoritariamente de carbono e manganés, que sdo os elementos caracteristicos do

tipo de aco estudado.

Essa diviséo foi descrita pelo fluxograma ilustrado na Figura 4.1. Inicialmente, houve a
preparacdo dos corpos de prova para realizar as caracterizagdes no estado de entrega. Nessa
etapa, foram feitas avaliagdes quimicas e microestruturais, assim como ensaios de microdureza
foram executados nos acos estudados. A priori, 0 objetivo primordial dessa primeira etapa era,
por meio do método de oxidacdo por contraste, analisar o tamanho das colonias de perlita e
averiguar os espagamentos interlamelares. Posteriormente, foram realizados tratamentos
térmicos por meio do processo de témpera no dilatbmetro, nos acos austenitizados a 1150 °C,
para que o tamanho do gréo austenitico prévio fosse medido. Apds essa etapa, diferentes taxas
de resfriamento foram aplicadas as amostras para que as curvas dilatométricas pudessem ser
analisadas. Os corpos de prova termicamente tratados foram submetidos a procedimentos de
caracterizacdo microestrutural e a ensaios de microdureza, com o objetivo de avaliar, nesse
cendrio de austenitizacdo, os efeitos da adicdo de Nb combinados a diferentes taxas de
resfriamento sobre as principais caracteristicas microestruturais e a microdureza de acos alto

carbono.

Cabe ressaltar que, inicialmente, o objetivo do trabalho em questao era investigar se a
adicao do niobio facilitaria a formacao da cementita pré-eutetdide; porém, ao longo de todas as
andlises, verificou-se que, contrariamente ao apontado pela industria, ndo ha formacdo de uma
rede de cementita pro-eutetdide, mas sim de ferrita an6mala. Portanto, os resultados foram
analisados com o foco principal em verificar se houve refinamento do gréo austenitico prévio,
do tamanho médio das coldnias de perlita e dos espacamentos interlamelares, quando o
elemento de liga foi adicionado ao aco alto carbono, de modo a elaborar uma conclusédo
analisando se 0 acréscimo do nidbio, nas condicdes avaliadas neste trabalho, é capaz de garantir

maior dureza, tenacidade e resisténcia mecanica ao aco.
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Figura 4.1-Fluxograma representativo das etapas de avaliagdo dos efeitos da adicdo de nidbio em ago alto
carbono, incluindo as etapas de caracterizagdo experimental, tratamentos térmicos, e simulacdo termodinamica e
modelagem computacional para investigacao da formagao de ferrita anémala.

Materiais: agos C-Mn e C-Mn-Nb
(fio-méquina, 13 mm de didmetro)

v

1

Caracterizacao do estado de entrega

Caracterizagdo Caracterizagao )
quimica microestrutural
(especlrometria de (MO e MEV, Nital 2%)
emisséo optica) e microdureza Vickers

2

Tratamentos térmicos em dilatometro

(austenitizagao a 1150 °C por 3 min)
) 4 v v
Resfriamento Resfriamento Resfriamento
al®C/s a7,5°C/s a 200 °C/s
(centro do (periferia do (témpera, grao
fio-méaquina) fio-méaquina) austenitico prévio)
3
Caracterizagao pos-tratamento térmico
(tamanho de grao austenitico prévio,
colbnias de perlita, espacamento interlamelar,
fracao de ferrita anémala e microdureza Vickers)

4

Simulagéo termodindmica de equilibrio
(MatCalc®): fragoes de fase, temperaturas
criticas (Acm, Ali, Alf) e curvas Cy eq(T)
e Cy/a eq(T)

.

Modelagem computacional da difusao de
carbono (MATLAB®): resolucéao da 22 lei de
Fick na austenita adjacente a cementita,
critério termodinamico AC(x,T) < 0 e modelo
cinético de crescimento da ferrita anémala

.

Avaliacao do efeito do Nb sobre a formagao
de ferrita anémala nos contornos de grao
austenitico prévio

|:| Etapas experimentais

I:I Etapas de simulacao e modelagem computacional

Fonte: Elaborada pela autora.
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4.2 Materiais

Os acos utilizados neste trabalho foram caracterizados por Pessoa (2022) como
hipereutetoides do grau SWRH 82B, segundo a norma JIS G3506 (2017). Um deles contém o
elemento de liga nibio, enquanto o outro é constituido basicamente por carbono e manganés.
Ambos os acgos foram obtidos por lingotamento continuo de tarugos com secdo de 160 x 160
mm, utilizando os mesmos parametros e a mesma campanha de aciaria. A partir desses tarugos,
foram produzidas bobinas de fio-méquina com 13,00 mm de didmetro e cerca de duas toneladas
cada, laminadas a quente em uma Unica etapa, com todas as configuracdes do processo mantidas

inalteradas entre os dois agos.

Esse tipo de fio-maquina € destinado a fabricacdo de fios e cordoalhas de ago, cabos
formados por arames torcidos de forma helicoidal, utilizados na técnica de concreto protendido.
Nessa técnica, 0 aco é tracionado e ancorado antes ou depois da concretagem, com o objetivo
de aumentar substancialmente a resisténcia do concreto. A composi¢do quimica dos agos

estudados, expressa em porcentagem em massa, esta apresentada na Tabela 4.1.

Tabela 4.1- Composicdo quimica (% em massa) dos acos deste trabalho.

Aco %C %Mn %Si %Pmax | %eSmax | %Cr %Nb

C-Mn 0,79-0,86 | 0,60-0,90 | 0,15-0,35 | 0,030 0,030 0,15-0,35

C-Mn-Nb | 0,79-0,86 | 0,60-0,90 | 0,15-0,35 | 0,030 0,030 0,15,035 0,010-0,040

Fonte: Elaborada pela autora.

As especificacdes de propriedades mecanicas referentes ao fio-maquina com 13,00 mm
de diametro, especificadas por Pessoa (2022) conforme demandado pelo mercado consumidor,

estdo apresentadas na Tabela 4.2.

Tabela 4.2- Propriedades mecanicas do fio-maquina com 13,00mm de didmetro.
Limite de resiténcia em tracéo (MPa) Reducd de Area minima (%)

1.140 a 1240 30

Fonte: Elaborada pela autora.
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4.3 Caracterizagdo do Estado de Entrega
4.3.1 Caracterizagdo quimica

Com o intuito de estabelecer a composicdo quimica dos acos estudados, foi realizada
uma analise quimica utilizando a técnica de espectrometria de emissao Optica, em concordancia
com a norma ASTM E415 (2021), sendo que o equipamento utilizado foi o ARL Metal
Analyser, modelos 3460 e 4460.

4.3.2 Caracterizagao microestrutural

Para a identificacdo das fases e dos constituintes, ou seja, da microestrutura geral dos
acos utilizados neste trabalho em seu estado de entrega, foram seguidos os procedimentos
padrdes de preparacdo metalografica de acordo coma norma ASTM E3-11 (2017). As amostras
analisadas foram retiradas do fio-maquina por meio de um corte no sentido transversal. A
caracterizacdo do material estudado foi realizada em posi¢des especificas dos agos, como o
centro, a metade do raio e a superficie, para que pudessem ser avaliadas possiveis segregacoes,
aléem da analise com relacdo as diferentes taxas de resfriamento aplicadas a essas regifes. O
processo de obtencdo das amostras, bem como a consideracao realizada sobre a segregacéo, €

representado esquematicamente pela Figura 4.2.

Figura 4.2- Representacgdo esquematica das posicOes de amostragem ao longo da secéo transversal do fio-
maquina (superficie, meio-raio e centro), indicando os locais de analise microestrutural e de medi¢do do tamanho
médio de colbnia de perlita e do espacamento interlamelar perlitico.

Fio-maquina

v

Corte transversal

e

T Local para andlise microestrutural

Amostra
~—> =
=}

Fonte: Elaborada pela autora.

4.3.2.1 Tamanho das colbnias de perlita

As amostras retiradas ao longo da secdo transversal do fio-maquina foram submetidas a
técnica de oxidacdo por contraste seguida de ataque térmico, método empregado por Faria et
al. (2021) para a revelacdo metalografica de coldnias de perlita por meio de microscopia éptica.
Os corpos de prova foram segmentados nas regides de superficie e metade do raio, conforme

indicado na Figura 4.3, com o objetivo de caracterizar o gradiente microestrutural decorrente
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do perfil ndo uniforme de taxas de resfriamento ao longo da secéo transversal do fio-maquina

durante o processamento industrial.

Essa segmentacdo por regido é procedimento usual em metalografia de produtos
laminados a quente, uma vez que a taxa de resfriamento varia radialmente da superficie ao
centro, sendo mais elevada nas regides periféricas em razdo da maior taxa de extracao de calor
para 0 meio de resfriamento, e mais branda nas regibes centrais, onde a extracdo de calor
depende da conducdo através do proprio material. Essa variacdo radial de taxa de resfriamento
influencia diretamente a cinética das transformacdes de fase, condicionando a fracdo, a
morfologia e a distribuicdo espacial dos constituintes microestruturais formados, e reflete-se
em propriedades mecanicas locais como dureza, tenacidade e resisténcia a tracdo. A
caracterizacao por regido permite, portanto, correlacionar de forma sistematica o gradiente de
taxa de resfriamento imposto pelo processo industrial as respostas microestruturais e mecanicas
resultantes, subsidiando a otimizacdo de parametros de tratamento térmico e a previsao de

desempenho do material em servigo.

Figura 4.3- Representacdo esquematica das posi¢des de amostragem empregadas na medi¢do do tamanho de

coldnia de perlita e do espacamento interlamelar, nos corpos de prova no estado de entrega.
Superficie

Metade do Raio

¢ Centro

Fonte: Elaborada pela autora.

A revelacdo metalogréafica das col6nias de perlita foi realizada por meio da técnica de
oxidacao térmica controlada, em forno tubular de atmosfera controlada do Laboratério de
Tratamentos Térmicos e Microscopia Optica (LTM/DEMET/Escola de Minas/UFOP),
ilustrado na Figura 4.4, sendo as amostras previamente embutidas mecanicamente e polidas. O
equipamento permite o0 aquecimento das amostras sob atmosfera protetora em camara de
temperatura uniforme, monitorada por sensores posicionados estrategicamente ao longo do
forno, viabilizando o controle preciso das condi¢6es de oxidacdo impostas a superficie polida

do corpo de prova.

O principio da técnica consiste em promover a oxidacdo seletiva e controlada da

superficie metalogréafica: sob temperatura e atmosfera adequadas, a formagédo de um filme fino
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de 6xido ocorre de maneira diferenciada sobre a ferrita e a cementita, em fungdo de suas
distintas composicfes quimicas e reatividades, gerando contraste 6tico entre as lamelas de
perlita e permitindo a individualizagdo das col6nias por microscopia dptica sem a necessidade
de ataque quimico convencional. As amostras foram posicionadas em suportes apropriados no
interior do forno tubular, sob vazao continua de argdnio, gas inerte empregado como atmosfera
protetora para manter baixa presséo parcial de oxigénio e prevenir contaminacdo superficial

indesejada durante o tratamento.

O ciclo térmico consistiu em aquecimento até a faixa de 600 a 605 °C, com permanéncia
de 13 minutos nessa condicdo de oxidagédo, sob vazdo de argonio de 1,7 L/min, totalizando 35
minutos de processamento térmico entre aquecimento e patamar de oxidacdo. Ao término do
patamar, 0 aguecimento foi interrompido gradualmente, permitindo o resfriamento das
amostras até a temperatura ambiente sob fluxo continuo de argbnio, de modo a evitar
reoxidacédo superficial durante o resfriamento. A caracterizagdo microestrutural subsequente foi
conduzida em microscopio optico Leica, modelo DM2700M, com aumento de 500 vezes, em

cinco campos selecionados aleatoriamente em cada regido pre-determinada do corpo de prova.

Figura 4.4- Forno tubular de atmosfera controlada empregado na técnica de oxidagdo por contraste para
revelacao metalografica das colonias de perlita, desenvolvido pelo Laboratério de Tratamentos Térmicos e
Microscopia Optica (LTM/DEMET/Escola de Minas/UFOP).

Amostra }

Fonte: Elaborada pela autora.

O dimensionamento das col6nias perliticas foi realizado pelo método do diametro
circular equivalente, no qual a area de cada col6nia identificada é convertida na area de um
circulo de diametro correspondente, permitindo expressar geometrias irregulares por meio de
um parametro linear Unico e comparavel entre diferentes campos e amostras. Previamente a

quantificacdo, as imagens obtidas por microscopia Optica foram submetidas a segmentacéao
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manual, etapa em que os contornos das coldnias de perlita foram delineados individualmente,

de modo a estabelecer as fronteiras de referéncia para o processamento digital subsequente.

A partir da imagem segmentada, aplicou-se, no software ImageJ, o recurso de ajuste de
threshold, técnica de binarizacdo que converte a imagem em escala de cinza em uma
representacdo binaria, na qual pixels séo classificados como pertencentes ou ndo as colonias de
perlita com base em seu nivel de intensidade luminosa, permitindo a identificacdo automatica
das interfaces entre colnias adjacentes. Por meio de algoritmos de reconhecimento automatico
de imagem, as colnias assim delimitadas foram individualizadas e submetidas a contagem e a
mensuracdo de area. O tamanho médio das colbnias perliticas foi entdo determinado pelo
meétodo do didmetro circular equivalente, em conformidade com as normas ASTM E112 (2013)
e ASTM E1382 (2015), para cada tipo de aco e posi¢do analisados. As etapas sequenciais desse

procedimento estédo ilustradas na Figura 4.5.

Figura 4.5-Etapas do procedimento de quantificagdo do tamanho de coldnia de perlita por analise de imagem: (1)
micrografia do corpo de prova ap6s oxidacdo por contraste; (2) segmentacdo manual das coldnias; (3) aplicacdo
do recurso de ajuste de threshold no software ImageJ; (4) identificacdo e individualizacdo das coldnias

~ segmentadas.
(1) > . Soum

TR

Fonte: Elaborada pela autora.

4.3.2.2 Espacamento interlamelar perlitico

Para a determinacdo dos espacamentos interlamelares perliticos, os corpos de prova
foram igualmente divididos nas trés regiGes de analise (centro, metade do raio e superficie),
preparados metalograficamente conforme a norma ASTM E3 e atacados quimicamente com
Nital 2%. A caracterizacdo foi conduzida em microscopio eletrénico de varredura (MEV)
modelo Tescan VEGAS3, com aumento de 15000 vezes, no Nanolab, DEMET,
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REDEMAT/EM/UFORP, totalizando 10 campos analisados por regido.

A selecdo dos campos priorizou coldnias perliticas cujas lamelas se apresentassem
perpendiculares ao plano de polimento, critério estereolégico necesséario para a obtencdo do
espagamento interlamelar em sua verdadeira grandeza. Segundo Krauss (2005), quando o plano
de corte ndo € perpendicular ao empilhamento lamelar, a projecdo observada corresponde a um
espacamento aparente, sistematicamente superior ao valor real, em razdo do efeito de escorco
geométrico introduzido por lamelas inclinadas em angulos inferiores a 90° em rela¢do ao plano
de polimento. Coldnias com menor espacamento aparente foram, portanto, priorizadas como
indicativo dessa condigéo de perpendicularidade, por permitirem maior resolucao das interfaces
entre ferrita e cementita, das inclusdes e de demais heterogeneidades microestruturais,

minimizando o erro de medicdo inerente a tecnica.

A quantificacdo foi realizada pelo método do intercepto linear, no software ImageJ:
tracou-se um segmento de reta sobre as regides previamente identificadas como de menor
espacamento aparente, contabilizando-se 0 numero de lamelas interceptadas ao longo de seu
comprimento, conforme expresso pela Equacéo 4.1, técnica também empregada por Rodrigues
e Faria (2021) e por Porcaro et al. (2019). A Figura 4.6 apresenta um exemplo de imagem de

MEV com a indicacdo do segmento de reta utilizado para essa medicao.

SDAS =_"_ (4.1)
N-1

Nessa equacdo, SDAS corresponde ao espacamento interlamelar médio, L é o
comprimento do segmento de reta tracado sobre a imagem e N é o numero de lamelas
interceptadas ao longo desse segmento, de modo que o denominador N menos um representa o
namero de intervalos formados entre as lamelas interceptadas. A Figura 4.6 apresenta um

exemplo de imagem de MEV com a indicacdo do segmento de reta utilizado para essa medi¢éo.
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Figura 4.6-Micrografia obtida por microscopia eletronica de varredura (MEV), com aumento de 15000 vezes,
referente a regido central do agco C-Mn no estado de entrega, atacado com Nital 2%, com indicacdo do segmento

de reta utilizado para a medicao do espacamento interlamelar perlitico pelo método do intercepto linear.
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Fonte: Elaborada pela autora (LTM/DEMET/Escola de Minas/UFOP).
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4.3.2.3 Quantificacdo da ferrita anbmala

Neste trabalho, avaliou-se a fracdo desse constituinte, denominado ferrita anémala em
conformidade com a terminologia adotada na Revisdo Bibliografica, ao longo da secéo
transversal do material no estado de entrega, com o objetivo de caracterizar sua distribuicéo
radial e verificar a existéncia de variacOes estatisticamente relevantes entre as regides
analisadas. Embora as regides superficiais estejam mais expostas ao fendmeno difusional de
descarbonetacdo, o perfil radial de taxas de resfriamento inerente ao processo industrial de
laminacdo impde condicdo antag6nica: a regido central, por apresentar menor taxa de extracdo
de calor, permanece por periodo mais prolongado em temperaturas favoraveis a difusdo,
favorecendo adicionalmente a formacdo desse constituinte independentemente do efeito da
descarbonetacdo. A sobreposicdo desses dois mecanismos, descarbonetacdo e cinética de
resfriamento, motivou a investigacao sistematica da variacdo radial da fracdo desse constituinte

no estado de entrega.

A quantificacdo metalografica desse constituinte também foi conduzida por regido, a
partir de imagens obtidas por microscopia eletrénica de varredura, modelo Tescan VEGAS,
com selecdo de cinco campos representativos nas posicdes de centro, superficie e metade do
raio. A sele¢do dos campos priorizou regides de maior contraste topogréafico do constituinte de

interesse em relacdo a matriz perlitica circundante, requisito essencial a correta segmentagao
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pelo software de quantificacdo, uma vez que esse constituinte apresenta baixo relevo relativo
em comparacdo a perlita adjacente, em razdo de sua maior taxa de dissolu¢do quimica quando
submetido ao ataque com reativo Nital 2%, o que confere as suas regides morfologia
caracteristica em ilhas nas imagens de elétrons secundarios. Previamente a segmentacdo
automatica, foi realizado realce manual de contraste no software Paint, etapa necessaria para
discriminar seletivamente esse constituinte da ferrita lamelar presente no interior das colénias
perliticas, a qual, sem esse pré-tratamento, seria indevidamente incluida na quantificacdo. Na
sequéncia, empregou-se 0 recurso de ajuste de threshold do software ImageJ para a
segmentacdo binaria das regifes de interesse. A fracdo volumétrica desse constituinte foi
determinada pelo método das areas, em conformidade com a norma ASTM E1245-03, sendo
calculadas a média percentual e o desvio padrdo para cada regido analisada. A Figura 4.7 ilustra

as etapas sequenciais desse procedimento.

Figura 4.7 - Etapas do procedimento de quantificacdo da fracéo de ferrita andbmala por analise de imagem: (1)
micrografia obtida por MEV apds realce manual de contraste no software Paint; (2) aplicacdo do recurso de
ajuste de threshold no software ImageJ; (3) identificacdo e segmentacdo das regides do constituinte, evidenciadas
pela morfologia em ilhas.

Fonte: Elaborada pela autora.
4.3.3 Ensaio de microdureza

A caracterizacdo mecanica do estado de entrega foi complementada por ensaios de
microdureza Vickers, conduzidos em conformidade com a norma ASTM E92-17 (2017), em
ambos 0s acos investigados, com varredura ao longo de toda a secdo transversal dos corpos de

prova.

As indentacbes foram realizadas nas mesmas regides pré-determinadas para as demais
caracterizacdes microestruturais, centro, metade do raio e superficie, conforme representado na
Figura 4.2, totalizando 10 medi¢des por regido, de modo a permitir tratamento estatistico
representativo da dispersdo de dureza em cada posicdo. Os ensaios foram executados em
microdurdmetro Pantec, modelo HXD 1000TM, com aplicacdo de carga de 300 gf durante

tempo de permanéncia de 5 segundos, parametros definidos conforme a norma de referéncia.
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Para cada regido, foram calculadas a média aritmética e o desvio médio dos valores individuais

de dureza obtidos.

Todos os ensaios descritos foram conduzidos no Laboratorio de Tratamentos Térmicos
e Microscopia Optica (LTM/DEMET/UFOP).

4.4 Efeito da Taxa de Resfriamento
4.4.2 Dilatometria

Concluidas as etapas de caracterizacdo do estado de entrega, novos corpos de prova de
cada aco foram submetidos a ensaios de dilatometria, procedimento que consistiu em
austenitizar as amostras por aquecimento controlado, manté-las em patamar isotérmico por
intervalo de tempo definido e, na sequéncia, resfria-las sob velocidade constante, conforme
detalhado nos subtdpicos seguintes. Todos os tratamentos térmicos foram conduzidos no
dilatdmetro de témpera R.I.T.A. L78, da Linseis, no Laboratorio de Tratamentos Térmicos e
Microscopia Optica (LTM/DEMET/UFOP), representado na Figura 4.8. Os corpos de prova
empregados foram obtidos por corte transversal do fio-maquina, nas posi¢des indicadas na
Figura 4.2, e usinados em geometria cilindrica, com altura aproximada de 10 mm e diametro de
3 mm.

Figura 4.8- Dilatometro de témpera R.I.T.A. L78 (Linseis): (a) vista geral do equipamento, instalado no
Laboratorio de Tratamentos Térmicos e Microscopia Optica (LTM/DEMET/Escola de Minas/UFOP); (b) detalhe
da cAmara de ensaio, com indica¢do do posicionamento das amostras entre as hastes de alumina.

i
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O comprimento inicial (Lo) de cada corpo de prova foi previamente determinado por
paquimetro e inserido como pardmetro de entrada no software de controle do dilatbmetro,
viabilizando o calculo da variagdo relativa de comprimento (AL/L0) ao longo de todo o ciclo

térmico e subsidiando o tratamento matematico posterior dos dados dilatométricos.

Na sequéncia, foram soldados aos corpos de prova termopares do tipo K
(cromel/alumel), destinados ao monitoramento continuo da temperatura durante o tratamento
térmico, conforme ilustrado na Figura 4.9. Previamente a soldagem, as superficies dos corpos
de prova foram cuidadosamente limpas, de modo a eliminar 6xidos e impurezas que pudessem
comprometer a fixagdo. Os termopares foram fixados na regido central de cada amostra por
solda ponto, sob tensdo aproximada de 25 V; essa posicdo foi adotada para minimizar
interferéncias térmicas nas extremidades, associadas ao efeito dissipativo das hastes de alumina

utilizadas como suporte no equipamento.

Figura 4.9 - Representacdo esquematica do equipamento e da técnica de soldagem do termopar tipo K na
superficie do corpo de prova.

Representacdo
esquematica do
termopar do tipo K
‘ ‘ J acoplado na amostra

= Equipamento y

Fonte: Adaptada de Oliveira (2016).

4.4.3 Austenitizacdo das amostras

O processo de austenitizacdo foi conduzido em seis corpos de prova, trés do aco C-Mn
e trés do aco C-Mn-Nb, com o objetivo de determinar as temperaturas criticas de inicio e
término da decomposicao da austenita durante o resfriamento, respectivamente designadas Ar1
e Ar3. Partindo da temperatura ambiente, todas as amostras foram aquecidas a uma taxa de 3
°Cls até 1150 °C, patamar em que permaneceram por 3 minutos, sendo em seguida resfriadas
as taxas de 1 °C/s, 7,5 °C/s e 200 °C/s.

A temperatura de austenitizacdo de 1150 °C foi selecionada com base no

comportamento de solubilizacdo dos carbonetos de niébio na matriz austenitica, decorrente da

39



elevada afinidade quimica entre o niobio e o carbono, que resulta na formacgéo de precipitados
do tipo NbC durante o processamento termomecanico anterior a austenitizacdo (Pessoa, 2022).
A essa temperatura, a totalidade do niébio presente no aco encontra-se em solucao sélida
substitucional na austenita, condi¢do que elimina o efeito de ancoramento mecanico exercido
pelos precipitados de NbC sobre os contornos de grdo austenitico, mecanismo segundo o qual
particulas de segunda fase incoerentes com a matriz exercem forca de arraste sobre o contorno
em migragé&o, restringindo sua mobilidade e, consequentemente, o crescimento do grdo (Zener,
1946).

As taxas de resfriamento de 1 °C/s e 7,5 °C/s foram selecionadas por sua
compatibilidade com o perfil térmico observado, respectivamente, nas regides central e
periférica do fio-maquina durante o resfriamento continuo em condicdes industriais, decorrente
do gradiente radial de extracdo de calor inerente ao processo de laminagcdo a quente. Essa
escolha permitiu avaliar o efeito da taxa de resfriamento sobre a evolugdo microestrutural em
condicOes representativas do produto real, reproduzindo em laboratorio, por meio de
resfriamento controlado no dilatbmetro, as duas condi¢Ges térmicas limites as quais o material

é efetivamente submetido ao longo de sua secdo transversal durante o processamento industrial.

A taxa de 200 °C/s, por sua vez, foi empregada exclusivamente para a obtencdo de
estrutura predominantemente martensitica, condicdo necessaria a aplicacdo bem-sucedida do
método de oxidacdo subcritica para a revelacdo e a medicdo do tamanho de grao austenitico
prévio. Essa necessidade decorre do carater adifusional e da elevada velocidade de
transformacdo martensitica, que preserva, na estrutura resultante a temperatura ambiente, a
morfologia dos contornos de grdos austeniticos previamente existentes em alta temperatura,
sem a reorganizacdo microestrutural associada a transformac6es difusionais como a formacéo

de ferrita ou perlita, as quais tenderiam a obliterar esses contornos originais (Lelis, 2022).

O método de oxidacdo subcritica consiste em submeter 0s corpos de prova temperados
a aquecimento em forno de atmosfera inerte, em temperatura inferior a temperatura critica de
transformacéo, condigéo sob a qual a oxidagéo ocorre preferencialmente ao longo dos contornos
de grdo austenitico pré-existentes, em razdo da maior energia livre superficial e da maior
reatividade quimica dessas regifes em compara¢do ao interior dos grdos, associadas a maior
densidade de defeitos cristalinos e a maior facilidade de difusdo de oxigénio ao longo dessas
interfaces. Esse comportamento oxidativo preferencial permite a formacéao seletiva de uma fina
camada de Oxido decorando 0s contornos de grdo austenitico prévios, possibilitando sua

visualizacdo e caracterizagdo por microscopia Optica apds a preparacdo metalogréafica
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convencional (Lelis, 2022). Esse processo esta esquematizado na Figura 4.10.
Figura 4.10 - Representacdo esquematica do processo de austenitizacdo, com indicagdo dos comprimentos

iniciais de cada corpo de prova.
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Fonte: Elaborada pela autora.

4.4.4 Resfriamento das amostras

Imediatamente apds o patamar de austenitizacdo, as amostras foram submetidas a
resfriamento continuo por injecdo forcada de gas hélio até a temperatura ambiente, sob taxas
controladas de 1 °C/s, 7,5 °C/s e 200 °C/s, monitoradas e regidas pelo sistema de controle do
dilatbmetro por meio de realimentacdo do sinal de temperatura fornecido pelo termopar

acoplado ao corpo de prova.

A partir das curvas de variacdo relativa de comprimento (AL/LO) em funcdo da
temperatura, obtidas para cada condicdo de resfriamento, foram determinadas as temperaturas
criticas de inicio e de término da decomposicdo da austenita, designadas Ar3 e Arl,
respectivamente, identificadas pelos pontos de desvio da linearidade da curva dilatométrica
associados ao inicio e ao término das transformagdes de fase durante o resfriamento continuo.
A determinacdo dessas temperaturas criticas em funcdo da taxa de resfriamento aplicada
possibilitou a constru¢cdo dos diagramas de transformacdo em resfriamento continuo
correspondentes a cada condicdo avaliada, ferramenta que relaciona a taxa de resfriamento
imposta as temperaturas nas quais se inicia e se completa a decomposi¢do da austenita,
permitindo inferir a natureza dos constituintes formados em cada condigdo térmica. Os ciclos

térmicos empregados, compreendendo as etapas de austenitizacdo e resfriamento continuo,
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estéo representados esquematicamente na Figura 4.11.

Figura 4.11 - Representacao esquematica dos ciclos térmicos de austenitizagao e resfriamento continuo
empregados nos ensaios dilatométricos.

T(°C) |

180 segundos

Tempo (s)

Fonte: Elaborada pela autora.

4.45 Tamanho de grdo austenitico

Como a austenita constitui fase estavel exclusivamente em temperaturas elevadas, a
exemplo dos 1150 °C empregados na etapa de austenitizacdo deste trabalho, sua estrutura
granular ndo é diretamente observavel a temperatura ambiente, uma vez que a decomposicédo
da austenita durante o resfriamento obscurece 0s contornos de grdo originais mediante a
nucleacdo e o crescimento de novas fases sobre essas interfaces. Por essa razdo, sua revelagédo
metalografica exige o emprego de métodos indiretos de contraste, aplicaveis a microestruturas
capazes de preservar a topologia dos contornos de gréo austenitico prévio. Para essa finalidade,
empregou-se 0 método de oxidacgdo subcritica na amostra submetida a taxa de resfriamento de
200 °C/s, cuja microestrutura predominantemente martensitica, por resultar de transformacao
adifusional, preserva de forma mais fiel a geometria dos contornos de grdo austenitico prévio
(Lelis, 2022).

A identificacdo dos contornos de grdos austeniticoss prévio foi realizada pelo método
de oxidacdo por contraste, em forno tubular de atmosfera controlada. A quantificacdo do
tamanho de grdo foi conduzida pelo método dos interceptos, padronizado pela norma ASTM
E112, no qual dez linhas de teste de comprimento conhecido foram sobrepostas as micrografias

de cada aco, obtidas com ampliacéo de 50 vezes, sendo contabilizado o nimero de contornos
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de gréo interceptados por cada linha. O tamanho de gréo austenitico de cada aco foi determinado
como a média aritmética das medicOes obtidas ao longo das dez linhas de teste, procedimento

conduzido com auxilio do software ImageJ.
4.4.6 Transformacodes de fase

A determinagcdo das temperaturas criticas de transformacdo, para cada taxa de
resfriamento investigada, foi realizada por meio da analise matematica das curvas de variacao
dimensional relativa obtidas experimentalmente, empregando-se o método dos desvios
minimos e o método das derivadas, cujo principio comum consiste no célculo da taxa de
variacdo dimensional ao longo da curva e, na sequéncia, da derivada dessa taxa em relagdo a
temperatura ou ao tempo, cujos pontos de inflex&o, extremos e mudancas de sinal correspondem
aos eventos de transformacgdo de fase. O método dos desvios minimos foi especificamente
empregado para determinar as temperaturas criticas Arn e Ars, identificadas, respectivamente,
como 0s pontos de inicio e de término do desvio de linearidade da curva dilatométrica durante
o resfriamento continuo. O método das derivadas, por sua vez, foi aplicado a investigacdo da
decomposicao isotérmica da austenita, delimitando os intervalos de tempo de inicio e término
dessa transformacéo a partir dos instantes, contados a partir do inicio do resfriamento, em que
a derivada da curva se anula, condicéo correspondente a tangente horizontal em relacéo ao eixo
temporal. As temperaturas criticas assim obtidas foram posteriormente correlacionadas as
respectivas taxas de resfriamento, sendo essa analise apresentada no capitulo de Resultados e

Discussao.

Complementarmente, na etapa de caracterizacdo do estado de entrega, um corpo de
prova de cada aco foi submetido a ciclo de témpera no dilatbmetro, compreendendo
aquecimento até 1150 °C, permanéncia isotérmica de 3 minutos para assegurar austenitizacdo
completa e resfriamento a 200 °C/s, visando a obtencdo de estrutura predominantemente
martensitica. Nessa condicdo de resfriamento acelerado, a transformacdo martensitica
manifestou-se por variacdo dimensional expressiva, caracterizada por aumento de volume da
amostra, fendbmeno denominado expansdo volumétrica e atribuido a diferenca de
empacotamento atdmico entre a estrutura cubica de faces centradas da austenita, de maior fator
de empacotamento, e a estrutura tetragonal de corpo centrado da martensita, resultante da
distorcdo da rede cristalina imposta pela retencdo intersticial forcada de carbono durante a

transformacéo adifusional.

63



4.4.7 Caracterizagao microestrutural

Apds os tratamentos térmicos realizados no dilatbmetro, as amostras foram submetidas
a sequéncia padrdo de preparacdo metalografica, compreendendo embutimento, lixamento,
polimento e ataque quimico com Nital 2%, para revelacdo da microestrutura resultante de cada
ciclo térmico. O embutimento inicial em resina polimérica das amostras resfriadas as taxas de
1 °C/s e 7,5 °C/s foi posteriormente removido e substituido por embutimento mecénico,
procedimento adotado em razdo da incompatibilidade térmica entre resinas poliméricas
convencionais e as temperaturas empregadas no tratamento de oxidagcdo por contraste utilizado
na revelacdo das colonias de perlita, que podem promover degradacdo, carbonizagdo ou
desprendimento da resina durante o ciclo térmico; somente apds esse reembutimento foram

conduzidas as medi¢Oes do tamanho das colonias de perlita.

Uma segunda porcdo de cada amostra foi embutida em resina para analise em
microscopia eletrénica de varredura, destinada a quantificacdo do espacamento interlamelar
perlitico e da fracdo volumétrica de ferrita an6mala, seguindo 0s mesmos principios
metodologicos de segmentacdo de imagem e ajuste de threshold empregados na caracterizagdo
microestrutural anterior. Diferentemente do procedimento adotado para as amostras no estado
de entrega, todas as medicgdes realizadas nesta etapa foram conduzidas em regides aleatérias da
secdo transversal dos corpos de prova, sem distingdo posicional entre centro, meio-raio e
superficie, uma vez que a reduzida dimensao transversal dos corpos de prova dilatométricos,
de 3 mm de diametro, inviabiliza essa subdivisdo espacial empregada na caracterizacdo do

material em maior escala dimensional.

4.4.8 Microdureza

A etapa final da caracterizacdo poOs-tratamento térmico consistiu na determinacdo da
microdureza Vickers dos corpos de prova submetidos aos ciclos de austenitizacdo e
resfriamento continuo no dilatbmetro, ensaio conduzido em conformidade com a norma ASTM
E92-17 (2017).

Diferentemente do procedimento adotado para as amostras no estado de entrega, a
reduzida dimensdo transversal dos corpos de prova dilatométricos ndo permitiu a subdivisao
em regides de centro, meio-raio e superficie, tendo sido realizadas 10 indenta¢des distribuidas
aleatoriamente na se¢éo transversal de cada corpo de prova, no microdurdémetro Pantec, modelo

HXD 1000TM, sob carga de 300 gf aplicada por tempo de permanéncia de 5 segundos,
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parametros mantidos idénticos aos empregados na caracterizacdo do estado de entrega para
garantir comparabilidade entre as condigdes avaliadas. Para cada condicdo de tratamento
térmico, foram calculados a média aritmética e o desvio médio dos valores individuais de
microdureza obtidos, permitindo a avaliacdo estatistica da homogeneidade da resposta

mecanica em cada ciclo térmico investigado.
4.5 Simulagéo Termodinédmica e Modelagem Computacional

As simulagdes termodinadmicas de equilibrio foram executadas no software MatCalc®,
versdo 6.02, a partir das composicdes quimicas nominais dos acos C-Mn e C-Mn-Nb
determinadas por espectrometria de emissdo Optica, conforme descrito no topico 4.3.1,
empregando-se o banco de dados termodindmico apropriado ao sistema Fe-C-Mn-Nb. Foram
obtidas as fracOes de equilibrio de austenita, cementita e ferrita em funcdo da temperatura, 0s
teores de carbono de equilibrio em cada fase e as temperaturas criticas de transformagdo Acm,
A1 e Auf, para ambos os agos, conforme os fundamentos termodindmicos apresentados no

topico 3.5 desta revisao.

Entre as grandezas extraidas dessas simulacgdes, as curvas Cy eq(T) e Cy/0 eq(T),
correspondentes, respectivamente, ao teor de carbono de equilibrio da austenita e ao teor de
carbono de equilibrio da austenita em coexisténcia com a cementita, foram exportadas do
MatCalc® na forma de tabelas numéricas e interpoladas no ambiente MATLAB®, constituindo

dado de entrada para a etapa de modelagem cinética descrita a seguir.

Os dados termodinamicos assim obtidos, incluindo as fracdes de fase, o teor de carbono
em cada fase e a curva Cy/a eq(T), foram exportados do MatCalc® na forma de tabelas
numéricas e posteriormente interpolados no ambiente MATLAB®, de modo a permitir seu uso
como funcdes continuas da temperatura. Dessa forma, a composi¢cdo quimica global de cada
aco estudado foi incorporada de maneira indireta ao equacionamento subsequente, por meio
dessas curvas termodinamicas de equilibrio, e ndo por meio de sua reintroducéo direta como
variavel independente. Essa interpolacdo constituiu a etapa de transi¢cdo entre a simulagédo
termodinamica de equilibrio e o modelo de difusdo de carbono, descrito a seguir, que utiliza
justamente a curva Cy/a eq(T) como critério termodindmico de referéncia ao longo de seu

dominio espacial de calculo.

O modelo de difuséo de carbono na austenita adjacente a interface entre a cementita pro-
eutetdide e a austenita, cujos fundamentos fisicos e formulacdo matemética completa estéo

apresentados no topico 3.6 desta revisdo, foi implementado em ambiente MATLAB® e
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aplicado a condigdo de resfriamento continuo a taxa constante de 1 °C/s, taxa selecionada por
corresponder a condicdo experimentalmente representativa da regido central do fio-maquina,
na qual a menor velocidade de resfriamento favorece de forma mais expressiva o

desenvolvimento dos processos difusionais associados a formacgéo da ferrita anémala.

A solucdo numérica da segunda lei de Fick (Equacdo 3.7) foi obtida por diferencas
finitas explicitas, em dominio espacial de comprimento L igual a 40 um, discretizado em Nx
igual a 81 pontos, resultando em espagamento de discretizacdo Ax (Equacdo 3.9) de 0,5 um,
com passo de tempo At fixo e igual a 0,01 s, respeitando-se, em todas as temperaturas
simuladas, a condicdo de estabilidade de Fourier (Equagdo 3.10), Fo menor que 0,5. O
coeficiente de difusdo do carbono na austenita foi calculado a cada passo de temperatura pela
relacdo de Arrhenius (Equacdo 3), com DO igual a 2,3 x 10° m?*/s ¢ Q igual a 148 kJ/mol.

A condicao de contorno de equilibrio local na interface cementita e austenita (Equacéo
3.12) foi implementada atribuindo-se, a cada temperatura simulada, o valor da curva Cy/6 eq(T)
interpolada a posicéo x igual a zero do dominio; na extremidade oposta, x igual a L, foi imposta
condicdo de fluxo nulo (Equacdo 3.13). A avaliacdo da possibilidade de formacdo de ferrita
anomala em cada posicao e temperatura seguiu o critério termodinamico AC(x,T) (Equacao
3.14), comparando-se o teor de carbono calculado pelo modelo ao teor de carbono de equilibrio
da austenita em coexisténcia com a ferrita, Cy/a eq(T), igualmente interpolado das simulacées
no MatCalc®.

A espessura efetivamente formada de ferrita anémala foi estimada por meio do modelo
cinético fenomenolodgico de crescimento controlado por mobilidade de interface (Equactes 3.16
a 3.18), implementado com expoente fenomenoldgico m igual a 1, energia de ativacao efetiva
Qo igual a 40 kJ/mol e temperatura de referéncia Tre igual a 750 °C para a mobilidade de
interface ka(T). Em conformidade com a formulacao estabelecida no topico 3.6, a espessura
cineticamente estimada foi restringida, em cada temperatura, pela espessura
termodinamicamente permissiva definida pela Equacdo 3.15, de modo que o modelo cinético
ndo pdde, em nenhuma condi¢do simulada, prever formacao de ferrita an6mala além dos limites

impostos pela termodinamica do sistema.
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5 RESULTADOS E DISCUSSAO
5.1 Caracterizacédo do Estado de Entrega
5.1.1 Caracterizagdo quimica

As composi¢des quimicas dos agos C-Mn e C-Mn-Nb investigados, apresentadas na
Tabela 5.1, foram determinadas por Pessoa (2022) por meio de médias aritméticas de
determinacdes realizadas em triplicata por espectrometria de emissdo Optica, conforme os
procedimentos descritos no topico 4.3.1. A comparacao entre 0s teores reportados por esse autor
e a especificacdo nominal apresentada na Tabela 4.1 evidencia concordancia satisfatoria entre
os valores, com dispersdo reduzida entre as réplicas analiticas, 0 que confere confiabilidade a

composicao quimica adotada como base para a discusséo dos resultados subsequentes.

Tabela 5.1- Composicdes quimicas dos agos C-Mn e C-Mn-Nb estudados neste trabalho (% em peso).

Ao C Mn Si Cr P S Nb
C-Mn 0,82 0,80 0,30 0,20 0,03 0,03 -
C-Mn-Nb | 0,82 0,80 0,30 0,20 0,03 0,03 0,03

Fonte: Elaborada pela autora.

O teor de nidbio constitui, conforme estabelecido por Pessoa (2022), o Gnico parametro
composicional que distingue os dois acos investigados, sendo, portanto, a variavel isolada
responsavel pelas diferencas microestruturais e mecanicas discutidas ao longo deste capitulo.
Ainda que adicionado em fragdo massica reduzida, tipicamente inferior a 0,1%, o nidbio exerce
efeito metallrgico expressivo sobre a evolucdo microestrutural de acos de alto teor de carbono,
atuando por meio de dois mecanismos complementares: a formacéo de carbonitretos de nidbio,
capazes de restringir o crescimento do gréo austenitico durante os ciclos térmicos subsequentes,
e o efeito de arraste de soluto exercido pelo niébio em solucdo sélida sobre a migracdo de
interfaces, ambos discutidos detalhadamente nos tdpicos seguintes deste capitulo a luz dos
resultados experimentais obtidos. O refinamento microestrutural promovido por esses
mecanismos favorece, de forma geral, a obtencdo de maiores limites de resisténcia a tracao,
maior tenacidade e maior ductilidade, esta ultima associada a reducdo da susceptibilidade do
material ao trincamento e a propagacdo de fraturas durante processos de conformacéo
mecanica, como atrefilacdo a frio empregada na fabricacdo dos fios investigados neste trabalho
(Jarreta, 2017).
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5.1.2 Caracterizacdo microestrutural

A andlise das micrografias obtidas por microscopia éptica do aco C-Mn no estado de
entrega, apresentadas na Figura 5.1, associada as imagens obtidas apds a aplicacdo da técnica
de oxidagdo por contraste para revelagdo das col6nias de perlita, apresentadas na Figura 5.2,
evidencia que, nas trés regides selecionadas para analise, centro, superficie e metade do raio, a
constituicdo microestrutural predominante corresponde a uma matriz majoritariamente

perlitica, formada pela alterndncia lamelar de ferrita e cementita.

Figura 5.1- Microestruturas do aco C-Mn no estado de entrega, nas regides (a) superficie, (b) meio-raio e (c)
centro, obtidas por microscopia 6ptica com aumento de 500 vezes, apés ataque com Nital 2%.

Fonte: Elaborada pela autora.

Figura 5.2 - Microestruturas do ago C-Mn nas regides (a) superficie, (b) meio-raio e (c) centro, apos revelagéo
das coldnias de perlita pelo método de oxidagdo por contraste.
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Fonte: Elaborada pela autora.

Como os agos C-Mn e C-Mn-Nb investigados neste trabalho apresentam composi¢éo
discretamente hipereutetdide, com teor de carbono de 0,82% em massa, conforme determinado
no tépico 5.1.1, e foram submetidos, no estado de entrega, a resfriamento relativamente lento
ao longo do processamento industrial de laminacgdo a quente, é esperado que a microestrutura

resultante seja predominantemente perlitica, com participagdo minoritaria de constituintes pro-
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eutetdides nos contornos de grdo austenitico prévio, exatamente o comportamento observado

nas Figuras 5.1 e 5.2.

A configuragdo intersticial do carbono na rede cristalina do ferro fundamenta a
discussdo sobre o fendmeno de descarbonetacéo superficial observado nos agos investigados.
Em razdo do reduzido raio atbmico do carbono em relacdo aos intersticios octaédricos e
tetraédricos disponiveis nas estruturas cubicas de corpo centrado e de faces centradas do ferro,
esse elemento apresenta elevada mobilidade difusional mesmo em temperaturas moderadas, 0
que o torna particularmente suscetivel a perda por difusdo em direcdo a atmosferas com baixo
potencial de carbono durante etapas de reaquecimento a elevadas temperaturas, fendmeno
conhecido como descarbonetacdo. A cinética desse processo depende diretamente da
temperatura e do tempo de exposi¢do do material: a profundidade da camada descarbonetada
aumenta com o tempo de exposicdo e é tanto maior quanto mais elevada é a temperatura,
comportamento ja demonstrado para um aco de composicdo proxima a investigada neste
trabalho (Callister, 2006).

A caracterizacdo complementar do aco C-Mn por microscopia eletrénica de varredura
(MEV), apresentada nas Figuras 5.3 e 5.4, confirma de forma inequivoca o carater
majoritariamente perlitico da microestrutura em todas as regides analisadas. A maior resolucéo
espacial e a maior profundidade de campo dessa técnica, decorrentes da formacdo de imagem
por elétrons secundarios emitidos da superficie da amostra apds interagdo com um feixe
eletrobnico de alta energia focalizado por lentes eletromagnéticas, permitem a clara
individualizacdo das lamelas alternadas de ferrita e cementita caracteristicas da perlita, mesmo
em espacamentos interlamelares reduzidos, ndo resolviveis com a mesma nitidez pela

microscopia 6ptica convencional (Krauss, 2005).
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Figura 5.3 - Microestruturas do aco C-Mn nas regides (a) superficie, (b) meio-raio e (c) centro, obtidas por
microscopia eletrdnica de varredura com aumento de 2000 vezes, ap6s ataque com Nital 2%.
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Fonte: Elaborada pela autora.

Figura 5.4 - Detalhe das microestruturas do aco C-Mn nas regiGes (a) superficie, (b) meio-raio e (c) centro,
destacando o espagamento interlamelar perlitico, obtido por microscopia eletrénica de varredura com aumento
de 15000 vezes, ap6s ataque com Nital 2%.

Naculs Mecer

Fonte: Elaborada pela autora.

O mesmo procedimento de caracterizacdo foi aplicado ao aco C-Mn-Nb. As
microestruturas obtidas por microscopia Optica no estado de entrega e apos revelagdo das
colénias de perlita por oxidacdo por contraste estdo apresentadas nas Figuras 5.5 e 5.6,
respectivamente, ao passo que as imagens obtidas por microscopia eletrénica de varredura,
incluindo o detalhe do espacamento interlamelar perlitico, estdo apresentadas nas Figuras 5.7 e
5.8. De forma analoga ao observado para 0 aco C-Mn, a analise conjunta dessas imagens
confirma o carater majoritariamente perlitico da microestrutura do aco C-Mn-Nb nas trés

regides analisadas, evidenciando que a adi¢do de nidbio, nas condigdes de processamento
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industrial empregadas, ndo alterou qualitativamente a natureza da microestrutura resultante,
ainda que, como discutido adiante, exerca influéncia quantitativa sobre parametros
microestruturais especificos, como o tamanho de coldnia e a homogeneidade do espagamento
interlamelar ao longo da secéo transversal (Krauss, 2005).

Figura 5.5- Microestruturas do aco C-Mn-Nb no estado de entrega, nas regides (a) superficie, (b) meio-raio e (c)
centro, obtidas por microscopia éptica com aumento de 500 vezes, apés ataque com Nital 2%.

Fonte: Elaborada pela autora.

Figura 5.6 - Microestruturas do ago C-Mn-Nb nas regides (a) superficie, (b) meio-raio e (c) centro, apds
revelacdo das colonias de perlita pelo método de oxidagao por contraste.
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Fonte: Elaborada pelaé tora.

Figura 5.7 - Microestruturas do aco C-Mn-Nb nas regides (a) superficie, (b) meio-raio e (c) centro, obtidas por
microscopia eletrdnica de varredura com aumento de 2000 vezes, ap6s ataque com Nital 2%.

Fonte: Elaborada pela autora.
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Figura 5.8 - Detalhe das microestruturas do ago C-Mn-Nb nas regides (a) superficie, (b) meio-raio e (c) centro,
destacando o espacamento interlamelar perlitico, obtido por microscopia eletronica de varredura com aumento
de 15000 vezes, apds ataque com Nital 2%.

Fonte: Elaborada pela autora.

Em ambos 0s acos, contudo, observou-se, adicionalmente a matriz perlitica majoritéria,
a presenca de um segundo constituinte localizado preferencialmente nos contornos de grdo
austenitico prévio. Segundo a caracterizacdo classica desse tipo de constituinte, quando uma
fracdo de fase pré-eutetdide é observada decorando os contornos de grao austenitico prévio de
um aco majoritariamente perlitico, tal ocorréncia é tradicionalmente interpretada como
indicativo de que o material apresenta teor de carbono levemente inferior ao eutetdide naquela
regido, caracterizando um comportamento localmente hipoeutetoide; nesse cenario classico, a
fase pro-eutetoide nucleia preferencialmente nos contornos de grdo austenitico, regides de
maior energia livre disponivel, antes mesmo do inicio da transformacéo eutetdide propriamente
dita, sendo favorecida por taxas de resfriamento reduzidas, que fornecem tempo suficiente para
a particao difusional do carbono entre as fases em transformacdo (Chairuangsri; Edmonds,
2000).

A identificacdo inequivoca da natureza desse constituinte foi obtida por meio da analise
do contraste topografico revelado nas imagens de microscopia eletrénica de varredura das
Figuras 5.3, 5.4, 5.7 e 5.8, ap0s o0 ataque quimico com Nital 2%. O constituinte em questao
apresentou-se sistematicamente em baixo relevo topografico em relacdo a matriz perlitica
circundante, com morfologia caracteristica em ilhas. Esse comportamento de contraste é
diagndstico e permite distinguir com seguranga entre as duas hipdteses possiveis para a natureza
desse constituinte: enquanto a cementita pro-eutetdide, em razdo de sua menor reatividade
quimica ao reativo Nital, tende a se apresentar em alto relevo topografico nas imagens de

elétrons secundarios, a ferrita, por sua maior taxa de dissolugdo quimica frente a0 mesmo
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reativo, resulta sistematicamente em relevo topogréfico inferior ao da matriz adjacente (Spanos;
Kral, 2009). O comportamento de baixo relevo observado em ambos o0s acos investigados e,
portanto, incompativel com a hip6tese de formagdo de uma rede de cementita pré-eutetdide nos
contornos de gréo, hipétese inicialmente considerada como mais provavel em razdo da
composicao discretamente hipereutetdide dos agos estudados, e compativel, ao contrario, com
a presencga de um constituinte ferritico nessa posigéo.

A conciliacdo entre essa evidéncia experimental de baixo relevo topografico e o carater
hipereutetdide da composicao global dos agos investigados é obtida por meio do mecanismo de
empobrecimento local de carbono estabelecido na Revisdo Bibliografica deste trabalho.
Embora a composicdo discretamente hipereutetdide dos acos C-Mn e C-Mn-Nb limite a
extensdo da precipitacdo de cementita pro-eutetdide nos contornos de grdo austenitico, o
crescimento desse precipitado, ainda que restrito, € suficiente para consumir carbono da
austenita imediatamente adjacente a interface cementita e austenita em avango. Esse consumo
estabelece um gradiente de concentracdo que empobrece localmente essa regido, em escala de
poucos micrometros a partir da interface, até que o teor de carbono nela contido atinja valor
inferior ao limite de solubilidade correspondente ao equilibrio termodindmico entre austenita e
ferrita naquela temperatura, ainda que a composi¢cdo média do restante do grdo austenitico

permaneca inalterada e hipereutetdide (Chairuangsri; Edmonds, 2000).

Em decorréncia desse mecanismo estritamente local, o constituinte identificado nos
contornos de grdo austenitico prévio dos acos C-Mn e C-Mn-Nb no estado de entrega nédo
corresponde a ferrita pro-eutetdide classica, cuja formacdo pressuporia desvio composicional
do material como um todo para a condicdo hipoeutetdide. Trata-se, em vez disso, de ferrita
andmala, nucleada especificamente na regido empobrecida em carbono pelo crescimento prévio
da cementita, e ndo em decorréncia da composi¢do global do aco. Essa reinterpretacéo,
sustentada tanto pelo contraste topografico observado nas imagens de microscopia eletrdnica
de varredura quanto pelo mecanismo termodindmico e cinético estabelecido na Revisao

Bibliografica, constitui um dos resultados centrais desta investigacao.

Do ponto de vista fisico e mecanico, a ferrita andmala constitui uma fase macia e ductil,
porém relativamente menos resistente mecanicamente em comparacdo a matriz perlitica que a
circunda, sendo, portanto, mais facilmente deformada sob tensdo, caracteristica que a torna um
sitio preferencial de concentracdo de deformacdo plastica localizada durante processos de
conformagdo mecénica a frio, como atrefilacdo empregada na fabricacdo dos fios investigados

neste trabalho; sua morfologia €, adicionalmente, influenciada por fatores como a taxa de
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resfriamento, a composicdo quimica local e a presenca de elementos de liga em solucéo solida
na austenita (Yin; Hillert; Borgenstam, 2017). No estado de entrega, a presenca desse
constituinte estd associada tanto ao fendmeno de descarbonetacdo superficial discutido
anteriormente, de carater macroscopico e predominante nas regides proximas a superficie do
fio-méaquina, quanto ao mecanismo de empobrecimento local de carbono nos contornos de gréo
austenitico prévio, de carater estritamente microscopico e presente ao longo de toda a se¢do
transversal, sendo este Ultimo mecanismo predominante nas regifes internas do material, menos

afetadas pela descarbonetagéo superficial.

Tendo em vista que a regido superficial do fio-maquina estd mais exposta a
descarbonetacdo, ao passo que a regido central é submetida a menores taxas de resfriamento
durante o processamento industrial, condicdo que favorece adicionalmente 0 mecanismo de
empobrecimento local de carbono por fornecer maior tempo disponivel para a difuséo, avaliou-
se a variacdo da fracdo de ferrita andmala ao longo do didmetro dos agos estudados, apresentada
na Figura 5.9. A fracdo desse constituinte mostrou-se mais expressiva na regido central de
ambos 0s a¢os, comportamento consistente com a superposi¢éo dos dois mecanismos discutidos
anteriormente nessa posicdo, além da menor taxa de resfriamento caracteristica dela, que
favorece de forma mais ampla o desenvolvimento das transformacdes difusionais associadas a
formacdo de ferrita anémala. A adicdo de niobio ndo evidenciou efeito significativo sobre a
fracdo de ferrita andmala em nenhuma das trés regides avaliadas, indicando que, nas condic6es
de processamento industrial investigadas, o Nb ndo interferiu de maneira expressiva no
mecanismo de empobrecimento local de carbono responsavel pela formacéo desse constituinte,
ainda que, como discutido adiante, exerca influéncia sobre outros pardmetros microestruturais

correlatos.
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Figura 5.9 - Comparacéo entre as fracdes de ferrita andmala nas regides de superficie, meio-raio e centro dos
acos C-Mn e C-Mn-Nb no estado de entrega.
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Fonte: Elaborada pela autora.

Para fins de referéncia conceitual a discussao desenvolvida nos topicos seguintes deste
capitulo, relativa a influéncia da taxa de resfriamento sobre as transformac6es de fase, cabe
retomar o conceito de diagrama de transformacéo em resfriamento continuo, também designado
diagrama TRC, ferramenta grafica amplamente empregada na metalurgia fisica de acos que
relaciona a taxa de resfriamento imposta a partir do campo austenitico as temperaturas de inicio
e término de cada transformacdo de fase possivel, bem como a natureza e a fracdo dos
constituintes formados em cada condicdo, permitindo antever, de forma qualitativa, como taxas
de resfriamento distintas conduzem a microestruturas finais diferentes a partir de uma mesma

austenita de partida.

O tamanho médio das colbnias de perlita, apresentado na Figura 5.10, ndo evidenciou
variacdo significativa entre os dois a¢os no estado de entrega, tampouco entre as trés regides
analisadas. Esse resultado indica que, nas condicdes de processamento industrial empregadas
na fabricacdo do fio-maquina, caracterizadas por taxas de resfriamento relativamente lentas e
por temperaturas de laminacdo a quente ndo plenamente controladas para maximizar o efeito
refinador do nidbio, a adicdo desse elemento ndo exerceu influéncia expressiva sobre a cinética
de nucleacdo e crescimento das coldnias perliticas. Esse comportamento é consistente com o
fato de que o efeito microestrutural do Nb, discutido na Revisdo Bibliografica deste trabalho,
tende a se manifestar de forma mais pronunciada em condi¢es processuais nas gquais uma
fracdo mais expressiva desse elemento permanece efetivamente em solucéo solida na austenita
no momento da transformacdo eutetdide, exercendo arraste de soluto sobre a migracdo da

interface emavanco, o que ndo necessariamente se verifica de forma plena sob as condicGes de
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resfriamento relativamente lento caracteristicas do processamento industrial do estado de

entrega (Jarreta, 2017; Bhadeshia; Honeycombe, 2017).

Figura 5.10 - Comparagdo entre os tamanhos médios das colonias de perlita nas regifes de superficie, meio-raio
e centro dos agos C-Mn e C-Mn-Nb no estado de entrega.

¢ C-Mn

30 - A C-Mn-Nb
28

= 26 1

£

= 244

o8 224

@ 20

o

% 18 4

© 16 4

c 14

©

8 121 { 1

® 10 - :

g %

§ °1

E 44

2]
0 T M T M Ll

Superficie Metade do Raio Centro
Regido da Amostra
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O espacamento interlamelar perlitico, por sua vez, apresentado na Figura 5.11,
evidenciou comportamento distinto entre os dois agos ao longo da secdo transversal,
constituindo um dos resultados mais relevantes da caracterizacdo do estado de entrega. No aco
C-Mn, observou-se aumento progressivo do espacamento interlamelar no sentido da superficie
para o centro, reflexo direto da reducéo da taxa de resfriamento ao longo do diametro do fio-
maquina durante o processamento industrial, uma vez que menores taxas de resfriamento
implicam menor grau de super-resfriamento abaixo da temperatura eutetdide e,
consequentemente, menor forca motriz disponivel para a nucleacdo perlitica, resultando em
colénias com espacamento interlamelar mais grosseiro. No aco C-Mn-Nb, em contrapartida, o
espacamento interlamelar manteve-se relativamente homogéneo entre as trés regides
analisadas, comportamento atribuido ao efeito de arraste de soluto exercido pelo niébio em
solucdo solida sobre a migracdo da interface austenita e perlita, discutido na Revisdo
Bibliografica deste trabalho, que tende a atenuar a sensibilidade da transformacéo eutetdide as
variagOes locais da taxa de resfriamento ao longo da secdo transversal, uniformizando o
espacamento interlamelar independentemente da posicdo radial considerada. Esse resultado é
particularmente relevante para a aplicagdo estrutural investigada, uma vez que maior

homogeneidade do espacamento interlamelar ao longo da secéo transversal esta diretamente
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associada, por meio da relacdo de Embury e Fisher discutida na Revisdo Bibliografica, a maior
uniformidade do limite de resisténcia mecéanica ao longo de toda a se¢do do fio-maquina,

atributo tecnologicamente desejavel para a aplicagdo em concreto protendido.

Figura 5.11 - Comparacdo entre os espagamentos interlamelares perliticos nas regides de superficie, meio-raio e
centro dos agos C-Mn e C-Mn-Nb no estado de entrega.
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Fonte: Elaborada pela autora.

5.1.3 Microdureza

O espacamento interlamelar, definido como a distancia caracteristica entre lamelas
consecutivas de ferrita e cementita na microestrutura perlitica, é parametro estabelecido na
Revisdo Bibliografica deste trabalho, por meio da relacdo de Embury e Fisher, como o principal
determinante do limite de resisténcia mecanica de acos perliticos trefilados, em razdo do papel
das interfaces ferrita e cementita como barreiras a movimentacdo de discordancias na matriz
ferritica (Krauss, 2005).

A microdureza Vickers determinada para os acos C-Mn e C-Mn-Nb no estado de
entrega, apresentada na Figura 5.12, revelou comportamento diretamente correlacionado ao
espacamento interlamelar discutido no topico anterior. No aco C-Mn, observaram-se valores
médios de aproximadamente 380 HV na superficie, 330 HV na metade do raio € 330 HV no
centro, evidenciando reducdo significativa da microdureza no sentido da superficie para o

interior do material, tendéncia consistente com o aumento progressivo do espagamento
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interlamelar observado na mesma direcdo. No ago C-Mn-Nb, por sua vez, os valores médios
foram de aproximadamente 360 HV na superficie, 350 HV na metade do raio e 347 HV no
centro, configurando variagdo consideravelmente mais estreita entre as trés regides analisadas,
em consonancia direta com a maior homogeneidade de espacamento interlamelar ja verificada

para esse aco ao longo de toda a secéo transversal.

Figura 5.12 - Comparagdo entre as microdurezas Vickers nas regides de superficie, meio-raio e centro dos agos
C-Mn e C-Mn-Nb no estado de entrega.
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A relacdo inversa entre espacamento interlamelar e microdureza observada nos dois
acos decorre diretamente do papel mecanico exercido pelas interfaces entre ferrita e cementita:
a medida que o espacamento interlamelar se reduz, aumenta proporcionalmente a densidade de
interfaces ferrita e cementita por unidade de volume, de modo que a distancia disponivel para
0 livre deslizamento de discordancias no interior das lamelas de ferrita torna-se
progressivamente menor. Essa restricio geométrica ao deslizamento cristalografico eleva a
tensdo necessaria para promover deformacdo plastica localizada, manifestando-se
macroscopicamente como aumento da microdureza. Sob essa 6tica, a maior homogeneidade de
microdureza verificada no aco C-Mn-Nb ao longo da secdo transversal constitui reflexo
mecanico direto da maior homogeneidade de espacamento interlamelar promovida pelo efeito
de arraste de soluto exercido pelo nidbio, discutido no tépico anterior, sendo esse resultado
tecnologicamente relevante para a aplicagdo em concreto protendido, na qual a uniformidade
das propriedades mecénicas ao longo de toda a se¢do do fio-méaquina constitui requisito de

desempenho estrutural.
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E importante ressaltar que os valores de tamanho de coldnia de perlita e de fragdo de
ferrita anémala determinados neste trabalho, discutidos no topico anterior, ndo apresentaram
diferencas estatisticamente expressivas capazes de explicar, isoladamente, a variagdo de
microdureza observada entre 0s acos e entre as regides analisadas. As diferengas de
microdureza verificadas neste trabalho séo atribuidas, portanto, principalmente as variacoes de

espacamento interlamelar.

Isso ndo implica, contudo, que o tamanho de colbnia e a fracdo de ferrita anGmala sejam
mecanicamente irrelevantes para a microdureza dos acgos investigados, mas sim que, nas
condi¢des especificas deste trabalho, sua variacdo entre acos e regides ndo foi suficientemente
expressiva para se manifestar de forma estatisticamente detectavel nos resultados obtidos. Do
ponto de vista mecanistico, a presenca de ferrita andmala em fracGes significativas tende a
reduzir a microdureza local do material, uma vez que se trata de uma fase comparativamente
mais macia do que a matriz perlitica que a circunda, de modo que fragdes mais expressivas
desse constituinte reduzem a propor¢do volumétrica de fases mecanicamente mais resistentes
na microestrutura, resultando em microdurezas medias mais baixas. De forma analoga, colénias
de perlita mais refinadas resultam em maior densidade de contornos de col6nia por unidade de
volume, os quais atuam como barreiras adicionais & movimentacao de discordancias, de modo
que o refinamento do tamanho de coldnia também contribui, em principio, para maiores valores

de microdureza.

5.2 Efeito da Taxa de Resfriamento
5.2.1 Tamanho do gréo austenitico

A temperatura de 1150 °C foi adotada para a determinacdo do tamanho de gréo
austenitico prévio pelo fato de, nessa condicdo, os carbonetos de nidbio encontrarem-se
completamente dissolvidos na matriz metalica, de modo que o nidbio permanece integralmente
em solucdo sélida substitucional na austenita. Essa condicdo foi deliberadamente selecionada
para permitir a avaliacdo isolada do efeito do nidbio em solucdo sdlida sobre a cinética de
crescimento do grdo austenitico, isenta da contribuicdo adicional de ancoramento mecanico por
particulas de segunda fase ndo dissolvidas, sendo, a0 mesmo tempo, suficientemente elevada
para assegurar a completa austenitizacdo de ambos os agos, sem que houvesse fusdo do material
(Pessoa, 2022).
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As micrografias apresentadas na Figura 5.13 evidenciam a estrutura granular austenitica
prévia revelada pelo método de oxidagdo subcritica em ambos 0s acos, na qual os contornos de
grdo austenitico aparecem delineados por uma fina pelicula de oéxido, formada
preferencialmente ao longo dessas interfaces em razéo de sua maior reatividade em comparacéo
ao interior dos gréos. Em ambas as micrografias, (a) referente ao aco C-Mn e (b) referente ao
aco C-Mn-Nb, observa-se uma estrutura poligonal caracteristica de grdos austeniticos
individualizados, delimitados de forma continua pela pelicula de 6xido formada nos contornos,
condicdo que viabiliza a aplicacdo do método dos interceptos para a quantificacdo do tamanho

de gréo em cada aco.

Figura 5.13 - Micrografias dos gréos austeniticos prévios dos agos (a) C-Mn e (b) C-Mn-Nb austenitizados a
1150 °C, obtidas por microscopia 6ptica com aumento de 500 vezes, apds revelacdo pelo método de oxidacédo
subcritica.

@ =

Fonte: Elaborada pela autora.

A comparacdo gquantitativa entre os tamanhos de gréo austenitico prévio dos dois a¢os,
apresentada na Figura 5.14, indicou tendéncia de refinamento no aco C-Mn-Nb em relacdo ao
aco C-Mn, ainda que a magnitude dessa diferenca ndo tenha se mostrado estatisticamente
expressiva nas condi¢cdes avaliadas neste trabalho. Essa tendéncia de refinamento € atribuida
ao efeito de arraste de soluto exercido pelo nidbio dissolvido na austenita, mecanismo
consistente e corroborado pela caracterizacdo microestrutural apds os ensaios dilatométricos,
discutida nos tépicos seguintes deste capitulo, na qual o refinamento do gréo austenitico prévio

do aco C-Mn-Nb se manifesta de forma mais sistematica.
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Figura 5.14 - Comparacéo entre os tamanhos de gréo austenitico prévio dos agos C-Mn e C-Mn-Nb
austenitizados a 1150 °C.
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Fonte: Elaborada pela autora.

O efeito de arraste de soluto manifesta-se quando um elemento de liga em solucao solida
na matriz metalica gera distor¢des localizadas na rede cristalina hospedeira, em razdo da
incompatibilidade entre seu raio atbmico e o dos sitios da rede que ocupa. Como 0 nidbio
apresenta raio atdbmico consideravelmente maior do que o do ferro, sua incorporagdo em solucéo
solida substitucional na austenita promove campos de deformacéo elastica ao redor de cada
atomo de soluto, os quais interagem preferencialmente com os contornos de grdo em migracao,
regido de maior desordem cristalina e, portanto, de menor energia associada a acomodacao
dessas distor¢des. Como o crescimento do grédo austenitico é fundamentalmente controlado pela
migracao desses contornos, mecanismo que depende da difusdo atbmica ao longo da interface,
a segregacdo do nidbio para essa regido impde uma forca de arraste que se opde a migracgéo,
reduzindo a mobilidade efetiva do contorno e, consequentemente, a cinética de crescimento do
grdo (Pessoa, 2022).

O nidbio é reconhecidamente um dos elementos de liga substitucionais que exercem
efeito de arraste de soluto mais pronunciado em agos, justamente em razdo da elevada

incompatibilidade entre seu raio atdbmico e o do ferro, que resulta em segregacdo
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energeticamente favoravel para os contornos de gréo austenitico e em campos de deformacgéo

elastica particularmente eficazes na restricdo da mobilidade dessas interfaces (Pessoa, 2022).

De forma geral, o crescimento de grdos em materiais policristalinos ocorre por meio da
migracao de contornos de gréo, interfaces que separam cristais de orientacdo distinta, processo
termicamente ativado cuja cinética € fortemente dependente da temperatura, uma vez que a
mobilidade atdmica ao longo dessas interfaces aumenta exponencialmente com a temperatura
absoluta (Bhadeshia; Honeycombe, 2017).

Nesse contexto, 0 mecanismo efetivamente responsavel pela restricdo a migracdo do
contorno de gréo austenitico na condicdo de 1150 °C avaliada neste topico é o arraste de soluto
exercido pelo niébio em solucdo sélida substitucional, e ndo o ancoramento por particulas de
segunda fase, uma vez que os precipitados de Nb(C, N) encontram-se completamente
solubilizados nessa temperatura, conforme estabelecido no inicio deste topico. Os dois
mecanismos, embora convirjam para 0 mesmo efeito macroscopico de inibigcdo do crescimento
de grdo, decorrem de fundamentos fisicos distintos: 0 ancoramento por precipitados, descrito
classicamente pela forca de pinagem de Zener, resulta da reducéo da energia interfacial total do
sistema quando o contorno em migragéo intercepta uma particula incoerente, de modo que o
deslocamento da interface para além da particula exigiria a recriacdo da area interfacial
particula e matriz previamente eliminada, configurando uma barreira de natureza
predominantemente geométrica e energética, proporcional a fracdo volumétrica e inversamente

proporcional ao raio médio das particulas ancoradas.

O arraste de soluto, por sua vez, tem origem na segregacdo de Gibbs dos atomos de
niébio para aregido de contorno, favorecida energeticamente pela menor energia de solucéo do
soluto nessa regido de maior desordem cristalina em relacdo ao interior do grdo. A medida que
0 contorno migra, esses &tomos segregados tendem a acompanhar a interface em deslocamento,
processo que exige sua redifusdo através do campo de tensbes associado ao contorno; como
essa redifusdo é cineticamente limitada pela mobilidade atdmica do nidbio na matriz
austenitica, estabelece-se uma forca de arraste dissipativa que se opde a0 movimento da
interface, de magnitude proporcional a concentracdo de soluto segregado e inversamente
proporcional a sua mobilidade difusional. A inibicdo do crescimento de grdo observada na
condicdo de 1150 °C é, portanto, atribuida especificamente a esse segundo mecanismo, isolado
experimentalmente nesta etapa do trabalho em razdo da dissolugdo completa dos precipitados
de Nb(C, N) (Pessoa, 2022).
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5.2.2 TransformacGes de fase (curvas de dilatometria)

O dilatdmetro constitui dispositivo de medicdo de alta precisdo, capaz de registrar
variacBes dimensionais de amostras metélicas ao longo de ciclos térmicos controlados,
permitindo o acompanhamento indireto de transformacdes de fase por meio da anélise dessas
variacdes. No aquecimento até 1150 °C, ambos 0s acos investigados atingiram completa
austenitizacdo, condicdo adotada como estado inicial de referéncia para a analise das
transformag@es subsequentes. A medida que a temperatura foi reduzida durante o resfriamento
continuo, observou-se, para a taxa de 1 °C/s, sequéncia de transformagdo caracterizada pela
formacado inicial de pequena fracdo de ferrita andmala, seguida da transformacao predominante

em perlita, conforme evidenciado na Figura 5.15 (a).

A interpretacdo dilatomeétrica dessas transformagfes fundamenta-se na diferenca de
fator de empacotamento atdmico entre as fases envolvidas. A austenita, fase estavel em alta
temperatura, apresenta estrutura cristalina cubica de faces centradas, arranjo que corresponde
ao maior fator de empacotamento atdmico entre as estruturas cristalinas comuns em agos.
Durante a transformacéo para fases de menor empacotamento atbmico, como a perlita, a ferrita
andmala e a martensita, a reorganizacdo estrutural resultante imp&e expansdo volumétrica ao
corpo de prova, manifestada na curva dilatométrica como desvio da linearidade em relacdo ao
comportamento de contracdo térmica simples esperado para a austenita em resfriamento

continuo na auséncia de transformacao de fase.

De forma geral, a variacdo dimensional de uma amostra metélica em resfriamento
continuo, na auséncia de transformacéo de fase, € proporcional a variacdo de temperatura,
resultando em relacdo aproximadamente linear entre comprimento relativo e temperatura. A
ocorréncia de uma transformacdo de fase manifesta-se como desvio dessa linearidade, cuja
analise permite determinar as temperaturas de inicio e término da transformacao, bem como
inferir aspectos da cinética do processo (Cota; Faria, 2026). No caso da transformacéo austenita
e perlita, o rearranjo atdbmico associado a formacdo da estrutura lamelar de menor
empacotamento provoca dilatacdo observavel na curva dilatométrica, cujo inicio e término séo

demarcados, na Figura 5.15, pelos pontos identificados como Pje Py, respectivamente.
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Figura 5.15 - Curvas dilatométricas de resfriamento obtidas para 0 aco C-Mn submetido as taxas de resfriamento
de (a) 1 °C/se (b) 7,5 °Cls.
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Fonte: Elaborada pela autora.

A transformagdo da austenita em martensita, por sua vez, ocorre em taxas de
resfriamento mais elevadas e é caracteristicamente associada a temperaturas de transformacéo
mais baixas, em razdo de sua natureza adifusional: como ndo ha tempo disponivel para a
movimentacdo difusional de atomos necessaria a formacdo de fases pro-eutetdides ou
eutetoides, a transformacdo ocorre por cisalhamento cristalografico da rede austenitica, sem
redistribuicdo composicional entre as fases envolvidas. Em decorréncia desses fatores, a
formacdo de martensita, em ambos 0s acos investigados, ocorreu exclusivamente na taxa de
resfriamento de 7,5 °C/s, conforme observado na Figura 5.15 (b). Como consequéncia direta
do carater adifusional dessa transformacao, ndo se observou, nas curvas correspondentes a essa
condicdo, a formacdo de ferrita anémala, uma vez que esse constituinte, por resultar de
mecanismo de empobrecimento local de carbono controlado por difusdo, exige taxas de
resfriamento suficientemente reduzidas para se desenvolver, condicdo ndo satisfeita na taxa de
7,5 °Cls.

A mesma andlise dilatométrica foi conduzida para o aco C-Mn-Nb, apresentada na
Figura 5.16, revelando a mesma sequéncia qualitativa de transformac6es identificada para o aco
C-Mn: formacdo inicial de ferrita andmala seguida de transformacéo perlitica na taxa de 1 °C/s,

e transformacdo martensitica, sem formacéo prévia de ferrita andmala, na taxa de 7,5 °C/s.

Os dois acos diferiram exclusivamente quanto as temperaturas criticas de inicio e
término da transformacdo perlitica na taxa de 1 °C/s, tendo o0 aco C-Mn-Nb apresentado inicio
dessa transformagdo em temperatura superior a do aco C-Mn. Essa diferenca é interpretada
como resultado liquido da superposicéo de dois efeitos do niébio em solucdo solida na austenita,

de sentidos opostos entre si.
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O primeiro efeito € o arraste de soluto exercido pelo niébio sobre a interface austenita e
perlita em avango, mecanismo discutido na Revisdo Bibliografica deste trabalho, que,
isoladamente, tenderia a retardar a cinética de nucleagdo perlitica e a exigir maior grau de super-
resfriamento para que a transformacao se inicie. O segundo efeito é indireto: 0 menor tamanho
de gréo austenitico prévio do aco C-Mn-Nb, estabelecido no topico 5.2.1 como consequéncia
desse mesmo arraste de soluto durante a etapa de austenitizacdo, eleva a densidade de contornos
de grdo disponiveis como sitios de nucleacdo heterogénea por unidade de volume e reduz a
distancia que os atomos de carbono precisam percorrer por difusdo para sustentar o crescimento
das colbnias a partir desses sitios, o que, isoladamente, tenderia a antecipar cineticamente o

inicio da transformac&o, exigindo menor grau de super-resfriamento.

O resultado experimental observado, inicio da transformacéo perlitica em temperatura
superior no aco C-Mn-Nb, indica que, nas condi¢cOes avaliadas neste trabalho, o segundo efeito,
associado ao refino do grdo austenitico prévio, prevaleceu sobre o primeiro, associado ao

retardo direto da nucleacdo por arraste de soluto na interface de transformacdo (Pessoa, 2022).

Figura 5.16 - Curvas dilatométricas de resfriamento obtidas para o0 aco C-Mn-Nb submetido as taxas de
resfriamento de (a) 1 °C/s e (b) 7,5 °Cls.
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Fonte: Elaborada pela autora.

A Tabela 5.2 relne as temperaturas criticas identificadas nas curvas dilatométricas dos
dois acgos, permitindo a comparacdo direta dos valores medidos. Na taxa de 1 °C/s, o0 aco C-
Mn-Nb apresentou temperaturas de inicio da formagéo do constituinte primario (ai) e de inicio
da transformacédo perlitica (Pi) superiores as do aco C-Mn, em 20 °C e 8 °C, respectivamente,
além de temperatura de fim da transformacdo perlitica (Pf) inferior, resultando em um intervalo
de transformacdo mais amplo. Na taxa de 7,5 °C/s, as temperaturas de inicio da transformacéo

perlitica (Pi) e de inicio da transformacdo martensitica (Mi) foram muito préximas entre os dois
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acos, com diferengas de apenas 2 °C e 4 °C, respectivamente, indicando que, nessa condic¢ao de
resfriamento mais rapido, o efeito do nidbio sobre as temperaturas criticas de transformacéo foi

pOUCO expressivo

Tabela 5.2- Temperaturas criticas de transformacéo de fase obtidas por dilatometria para os agos C-Mn e C-Mn-

Nb.
Aco Taxa de ai (°C) Pi (°C) P (°C) Mi (°C)
resfriamento
C-Mn 1°Cls 788 735 609 -
C-Mn 7,5°Cls - 667 - 164
C-Mn-Nb 1°C/s 808 743 580 -
C-Mn-Nb 7,5°Cls - 665 - 168

Fonte: Elaborada pela autora.

5.2.3 Caracterizacado microestrutural

As micrografias obtidas para os acos C-Mn e C-Mn-Nb apds os ensaios dilatométricos,
apresentadas nas Figuras 5.17 e 5.21, respectivamente, fornecem verificacdo direta das
transformacdes de fase inferidas a partir das curvas dilatométricas discutidas no topico anterior,
para a taxa de resfriamento de 1 °C/s. Nessas condi¢c6es, confirma-se a formacao de pequena
fracdo de ferrita anbmala, precedendo o0 desenvolvimento de microestrutura
predominantemente perlitica. A caracterizacdo complementar por microscopia eletronica de
varredura, apresentada nas Figuras 5.18, 5.20, 5.22 e 5.28, evidencia de forma inequivoca a
morfologia lamelar alternada de ferrita e cementita caracteristica da perlita, permitindo a analise
precisa das proporc¢des relativas entre os microconstituintes e da orientacdo de suas interfaces,
elemento estrutural diretamente relacionado a resisténcia mecanica do material, conforme

estabelecido na Revisdo Bibliografica deste trabalho.

Figura5.17 - Microestruturas do aco C-Mn resfriado a 1 °C/s: (a) microscopia dptica com aumento de 200
vezes; (b) microscopia Optica com aumento de 500 vezes, apés ataque com Nital 2%.
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Fonte: Elaborada pela autora.
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Figura 5.18 - Microestrutura do ago C-Mn resfriado a 1 °C/s, obtida por microscopia eletronica de varredura com
aumento de 25000 vezes, apos ataque com Nital 2%.
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Fonte: Elaborada pela autora.

Figura 5.19 - Microestruturas do aco C-Mn resfriado a 7,5 °C/s: (a) microscopia éptica com aumento de 200
vezes; (b) microscopia 6ptica com aumento de 500 vezes, ap6s ataque com Nital 2%.

Fonte: Elaborada pela autora.
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Figura5.20 - Microestrutura do ago C-Mn resfriado a 7,5 °C/s, obtida por microscopia eletronica de varredura
com aumento de 25000 vezes, ap06s ataque com Nital 2%.

SEM HV: 200 kV WDO: 10.00 mm NEEYN NN VEGA2 TESCAN
View field: 11.1 ym Det SE
SEM MAG: 25.0 kx VEGAD LMH NanoLab - REDEMAT- UFOP

Fonte: Elaborada pela autora.

Figura 5.21 - Microestruturas do aco C-Mn-Nbresfriado a 1 °C/s: (a) microscopia Optica com aumento de 200
vezes; (b) microscopia 6ptica com aumento de 500 vezes, ap6s ataque com Nital 2%.

Fonte: Elaborada pela autora.
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Figura 5.22 - Microestrutura do ago C-Mn-Nb resfriado a 1 °C/s, obtida por microscopia eletrdnica de varredura
com aumento de 25000 vezes, apds ataque com Nital 2%.

SEM HV. 25.0\V
View fieid 11 1 pm
SEM MAG: 25.0 kx

Fonte: Elaborada pela autora.

Figura 5.23 - Microestruturas do aco C-Mn-Nbresfriado a 7,5 °C/s: (a) microscopia 6ptica com aumento de 200
vezes; (b) microscopia 6ptica com aumento de 500 vezes, ap6s ataque com Nital 2%.

Fonte: Elaborada pela autora.
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Figura 5.24 - Microestrutura do ago C-Mn-Nb resfriado a 7,5 °C/s, obtida por microscopia eletronica de
varredura com aumento de 25000 vezes, apds ataque com Nital 2%.

SEM HV 2504V WD 1000 mm | ] VEGA3 TESC,
View fieid: 1.1 pm
SEM MAG. 23.0 kx NanoLab - REDEMAT- UFOP

Fonte: Elaborada pela autora.

As microestruturas resultantes da taxa de resfriamento de 7,5 °C/s, apresentadas nas
Figuras 5.19, 5.20, 5.23 e 5.24, evidenciam microestrutura mista de perlita e martensita em
ambos 0s acgos, consistente com a formacao martensitica identificada nas curvas dilatométricas
discutidas no topico anterior. A martensita caracteriza-se microestruturalmente por elevada
densidade de defeitos cristalinos, notadamente discordancias, originados durante a
transformacdo adifusional e responsaveis por sua elevada dureza associada a reduzida
ductilidade e tenacidade. Morfologicamente, a martensita apresenta-se em arranjo acicular,
decorrente da nucleacéo e crescimento de placas a partir de sitios preferenciais de nucleacdo na
austenita, que se desenvolvem em direcdes cristalograficas especificas, conferindo aspecto de
agulhas as imagens de microscopia. A intensificacdo do carater acicular da microestrutura
martensitica com o aumento da taxa de resfriamento esta associada ao maior nimero de sitios
de nucleacdo simultaneamente ativados sob maior grau de super-resfriamento, resultando em
maior densidade de placas martensiticas por unidade de volume (Bhadeshia; Honeycombe,
2017).

As analises quantitativas da fracdo de ferrita andmala nas amostras resfriadas a 1 °C/s,
apresentadas na Figura 5.25, demonstraram que 0s dois acos ndo apresentam diferencas
notaveis entre si nessa taxa de resfriamento. Ainda que a completa dissolu¢cdo do nidbio em
solucdo solida na austenita, garantida pela temperatura de austenitizagcdo de 1150 °C, pudesse
sugerir influéncia desse elemento sobre o mecanismo de empobrecimento local de carbono

responsavel pela formacdo de ferrita andmala, discutido na Revisdo Bibliografica deste
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trabalho, ndo se observou efeito substancial da presenga do Nb sobre esse parametro nas
condicdes avaliadas.

Figura 5.25 - Comparagdo entre as fracdes de ferrita andmala nas amostras dos agos C-Mn e C-Mn-Nb
submetidas a taxa de resfriamento de 1 °C/s.
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Fonte: Elaborada pela autora.

A auséncia de diferenca expressiva no tamanho de colénia de perlita entre os acos C-
Mn e C-Mn-Nb no estado de entrega, discutida no topico 5.1.2, pode ser parcialmente atribuida
a submissdo de ambos 0s a¢os ao processo de laminacéo a quente, etapa termomecéanica na qual
a deformacdo plastica imposta a austenita acima da temperatura de recristalizacao introduz
subestrutura de discordancias e bandas de deformacdo no interior dos grdos austeniticos,
gerando sitios adicionais de nucleacdo heterogénea para a perlita para além dos proprios
contornos de grdo (Bhadeshia; Honeycombe, 2017). Esse mecanismo termomecanico de
multiplicacdo de sitios nucleantes poderia se sobrepor ao efeito isolado do niébio sobre o
refinamento do gréo austenitico, mascarando parcialmente sua contribuicdo ao tamanho final

de coldnia observado no produto industrial (Jarreta, 2017).

Cabe ressaltar, contudo, que essa explicacdo ndo é a Unica possivel, e outros fatores
podem estar envolvidos. Em primeiro lugar, o resultado pressupde que os agos C-Mn e C-Mn-
Nb foram submetidos a condigdes de processamento industrial equivalentes; eventuais
diferencas ndo identificadas entre as campanhas de laminacdo dos dois agos, mesmo que

pequenas, poderiam também contribuir para o resultado observado. Em segundo lugar, o efeito
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do ni6bio sobre a recristalizacdo da austenita depende diretamente da temperatura em que 0
processamento termomecanico é conduzido, ja que o elemento atua tanto por arraste de soluto
quanto pela precipitacdo de Nb(C,N), mecanismos cuja efetividade varia com a temperatura de
deformacdo (Jansto, 2014). Dessa forma, é possivel que as temperaturas empregadas no
processamento industrial deste trabalho ndo tenham sido as mais favoréaveis para potencializar
a acdo do Nb sobre a recristalizacdo, o que sugere que a otimizacdo dos parametros
termomecanicos de processamento poderia revelar uma contribuicdo mais expressiva do

elemento sobre o refinamento do tamanho de col6nia de perlita.

Nas amostras submetidas aos ensaios dilatométricos, por sua vez, a austenitizacéo
ocorreu sem deformacdo mecénica prévia, eliminando essa fonte adicional de sitios de
nucleacdo intragranulares e isolando, portanto, a contribuicédo especifica da taxa de resfriamento
e da composicdo quimica sobre a microestrutura resultante, sem a interferéncia de efeitos
termomecanicos caracteristicos do processamento industrial (Bhadeshia; Honeycombe, 2017).
Nessa condicdo experimentalmente controlada, o ago C-Mn-Nb apresentou tamanho de gréo
austenitico prévio discretamente inferior ao do agco C-Mn, conforme estabelecido no tdpico
5.2.1, refinamento que exerceu influéncia direta sobre a cinética de nucleacédo da perlita (Jarreta,
2017).

Como a nucleacéo perlitica é preferencialmente heterogénea, ocorrendo nos contornos
de grdo austenitico, o refino do gréo austenitico prévio do agco C-Mn-Nb resultou em maior area
de contorno de gréo disponivel por unidade de volume e, consequentemente, em maior
densidade de sitios de nucleacdo heterogénea ativados durante a transformacdo (Bhadeshia;
Honeycombe, 2017). O aumento correspondente na densidade de col6nias nucleadas
simultaneamente restringiu geometricamente a extensdo de crescimento individual disponivel
a cada colbnia antes do impingement com coldnias adjacentes, resultando em reducdo marginal
do tamanho médio efetivo das coldnias perliticas no aco C-Mn-Nb, conforme quantificado na
Figura 5.26 (Jarreta, 2017).
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Figura 5.26 - Comparagdo entre os tamanhos de col6nia de perlita nas amostras dos acos C-Mn e C-Mn-Nb
submetidas as taxas de resfriamento de 1 °C/se 7,5 °C/s.

¢ Taxa de Resfriamento de 1°C/s
60 1 4 Taxa de Resfriamento de 7,5°C/s

55
50 -

[
45
40 4 A

35

»a
B

30

25 1

Tamanho de Colonias de Perlita (um)

20 4

Y ]
C-Mn C-Mn-Nb
Aco

Fonte: Elaborada pela autora.

O aumento da densidade de sitios de nucleacdo heterogénea associado ao refinamento
do gréo austenitico prévio possui, ainda, implicacdo cinética adicional sobre a temperatura em
que a transformacao perlitica se inicia. Em termos da teoria classica de nucleacéo e crescimento
aplicada a transformacbes no estado solido, a taxa global de transformacdo de fase é
proporcional ao produto entre a taxa de nucleacao, fortemente dependente da densidade de sitios
heterogéneos disponiveis, e a taxa de crescimento das colonias formadas; quanto maior o
namero de sitios de contorno de gréo disponiveis para nucleacdo simultanea, menor o grau de
super-resfriamento necessario para que uma fracdo detectavel de perlita se forme em tempo
comparavel, de modo que a transformacdo se manifesta em temperaturas mais préximas da
temperatura critica de equilibrio (Jarreta, 2017). Esse comportamento é consistente com
resultados reportados na literatura para outros acos microligados ao niobio, nos quais a reducao
do tamanho de grdo austenitico prévio promoveu coldnias perliticas mais refinadas e deslocou
o inicio da transformacdo perlitica para temperaturas mais elevadas em relacdo ao previsto por
diagramas de transformacdo em resfriamento continuo convencionais, comportamento
diretamente analogo ao deslocamento de temperatura de inicio de transformacdo discutido no
topico 5.2.2 deste capitulo para o0 aco C-Mn-Nb (Jarreta, 2017). De forma complementar, a
maior densidade de sitios de nucleacdo heterogénea proporcionada pelo refinamento do gréo
austenitico também favorece maior homogeneidade na distribuicdo espacial das colbnias

perliticas ao longo da microestrutura, uma vez que a nucleagdo simultdnea em multiplos sitios
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reduz a variabilidade estatistica no tempo e na posicéo de inicio de crescimento de cada col6nia
individual (Bhadeshia; Honeycombe, 2017).

O espacamento interlamelar perlitico, apresentado na Figura 5.27, evidenciou relacéo
direta com a taxa de resfriamento aplicada em ambos os acos: a taxa de 1 °C/s resultou em
espacamentos interlamelares consideravelmente maiores do que a taxa de 7,5 °C/s. Esse
comportamento decorre da dependéncia inversa entre o espacamento interlamelar e o grau de
super-resfriamento abaixo da temperatura critica de transformacdo eutetdide, estabelecida na
Revisdo Bibliografica deste trabalho: menores taxas de resfriamento correspondem a menor
grau de super-resfriamento na temperatura em que a transformacdo efetivamente ocorre, e,
portanto, a menor forca motriz quimica disponivel para a nucleacdo da perlita, favorecendo a
formac&o de um nimero reduzido de nucleos e, consequentemente, o crescimento de lamelas
mais espessas e mais espacadas entre si, sustentado por maior tempo disponivel para a difusdo
de carbono entre as lamelas de cementita em formacdo e a austenita adjacente em

transformagéo.

Figura 5.27 - Comparacdo entre os espacamentos interlamelares de perlita nas amostras dos acos C-Mn e C-Mn-
Nb submetidas as taxas de resfriamento de 1 °C/s e 7,5 °C/s.
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Fonte: Elaborada pela autora.

Diferentemente do observado no estado de entrega, discutido no tépico 5.1.2, no qual o
aco C-Mn-Nb apresentou espacamento interlamelar consideravelmente mais homogéneo do
que 0 aco C-Mn ao longo da se¢do transversal, o niébio ndo evidenciou influéncia expressiva
sobre o espacamento interlamelar em nenhuma das duas taxas de resfriamento avaliadas nos
ensaios dilatométricos. Essa aparente divergéncia entre os dois conjuntos de resultados
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experimentais deste trabalho ndo é contraditdria, mas decorre da distingdo metallrgica
fundamental entre as condi¢Oes de austenitizacdo impostas em cada caso, especificamente

quanto a presenca ou auséncia de deformacéo plastica prévia da austenita (Jarreta, 2017).

No estado de entrega, a deformacdo plastica imposta a austenita durante a laminacdo a
quente introduz subestrutura de discordancias que amplia significativamente a densidade de
sitios de nucleacdo da perlita, distribuidos tanto nos contornos de grédo quanto no interior dos
grdos deformados; nessa condicdo de multiplicidade de sitios nucleantes, o efeito de arraste de
soluto exercido pelo niébio em solugdo solida sobre a mobilidade da interface austenita e perlita
em avanco torna-se comparativamente mais expressivo em relacdo a variacao local da taxa de
resfriamento ao longo da segéo transversal, resultando na homogeneizagdo do espagamento
interlamelar observada nesse conjunto de amostras (Bhadeshia; Honeycombe, 2017). Nos
ciclos térmicos realizados no dilatbmetro, por sua vez, as amostras foram austenitizadas sem
deformacdo prévia, condicdo em que a nucleacdo da perlita ocorre exclusivamente nos
contornos de grao austenitico, sem a multiplicidade adicional de sitios intragranulares presente
no material industrialmente processado; nessa configuracdo mais simples, o espacamento
interlamelar resultante passa a ser governado essencialmente pela forca motriz termodinamica
disponivel para a transformacéo eutetoide, funcéo direta do grau de super-resfriamento abaixo
da temperatura critica de inicio da transformacédo, parametro sobre o qual o efeito de arraste de
soluto do nidbio, nas concentracbes avaliadas neste trabalho, exerce influéncia
comparativamente secundaria frente a magnitude do super-resfriamento imposto pela taxa de

resfriamento aplicada (Jarreta, 2017; Bhadeshia; Honeycombe, 2017).

5.2.4 Microdureza

A microdureza Vickers determinada nos corpos de prova submetidos aos ensaios
dilatométricos, apresentada na Figura 5.28, evidenciou comportamento diretamente
correlacionado as transformacgdes microestruturais discutidas nos topicos anteriores deste
capitulo. Na taxa de resfriamento de 1 °C/s, o aco C-Mn-Nb apresentou microdureza superior
a do aco C-Mn, comportamento atribuido ao refinamento do gréo austenitico prévio promovido
pelo nidbio em solucdo solida, discutido no topico 5.2.1, e a consequente reducdo do tamanho
de colbnia de perlita, estabelecida no topico 5.2.3, uma vez que colbnias mais refinadas
implicam maior densidade de contornos por unidade de volume, os quais atuam como barreiras
adicionais a movimentacdo de discordancias, elevando a resisténcia a deformagdo pléstica
localizada (Jarreta, 2017; Bhadeshia; Honeycombe, 2017).
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Cabe considerar, adicionalmente, se o proprio nidbio, ao precipitar como NbC durante
o resfriamento continuo, poderia contribuir de forma direta para o incremento de microdureza
por endurecimento por precipitagdo, mecanismo distinto do refino de gréo discutido acima. Na
temperatura de austenitizagdo empregada neste trabalho, 1150 °C, a fracdo de Nb(C,N)
permanece majoritariamente dissolvida na austenita, dado o baixo teor de Nb do agco C-Mn-Nb,
de modo que a reprecipitacdo durante o resfriamento a 1 °C/s ocorreria predominantemente na
forma de particulas finas e dispersas, e ndo como uma rede grosseira (Jansto, 2014). Entretanto,
a literatura indica que o endurecimento por precipitacdo de NbC é um mecanismo de maior
relevancia em acos ferritico-perliticos microligados, nos quais o precipitado interage
diretamente com a matriz ferritica livre, do que em acos totalmente perliticos como os
investigados neste trabalho, nos quais a fracdo volumétrica de ferrita livre disponivel para
ancoragem de precipitados é reduzida (Bhadeshia; Honeycombe, 2017). Dessa forma, ainda
que uma contribuicdo direta do Nb por precipitacdo ndo possa ser descartada, 0 mecanismo
predominante para 0 incremento de microdureza observado no aco C-Mn-Nb €, muito
provavelmente, o refino da microestrutura perlitica decorrente do menor tamanho de gréo

austenitico prévio, e ndo o endurecimento por precipitacdo propriamente dito.

Figura 5.28- Comparacao entre as microdurezas Vickers das amostras dos acos C-Mn e C-Mn-Nb submetidas as
taxas de resfriamento de 1 °C/s e 7,5 °C/s.
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Fonte: Elaborada pela autora.

Na taxa de resfriamento de 7,5 °C/s, ambos 0s agos apresentaram elevagdo expressiva
de microdureza em relacdo a condicdo de 1 °C/s, atribuida & formacdo parcial de martensita
identificada nas curvas dilatométricas e confirmada na caracterizagdo microestrutural discutidas

nos topicos 5.2.2 e 5.2.3. O incremento de dureza associado a martensita decorre de sua
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estrutura cristalina tetragonal de corpo centrado, decorrente da distor¢do da estrutura ctbica de
corpo centrado da ferrita pela retencdo forcada de atomos de carbono em posi¢des intersticiais
octaédricas durante a transformacdo adifusional, distor¢do que resulta em ligacGes atbmicas
mais fortemente direcionadas e em elevada densidade de discordancias geradas pela
acomodacdo do cisalhamento cristalografico associado a transformacéo. Essas discordancias
atuam como obstaculos eficazes a movimentagdo de discordancias adicionais sob carregamento
externo, restringindo a plasticidade do material e elevando substancialmente sua dureza
(Bhadeshia; Honeycombe, 2017).

Nessa mesma condicdo de resfriamento, o aco C-Mn-Nb apresentou microdureza
superior a do ago C-Mn, comportamento atribuido ao efeito de arraste de soluto exercido pelo
nidbio em solucéo solida sobre a cinética de transformacéo da austenita, discutido na Reviséo
Bibliografica deste trabalho, que desloca as curvas de transformagdo em resfriamento continuo
para tempos mais longos e taxas criticas de resfriamento mais baixas, favorecendo, para uma
mesma taxa de resfriamento imposta de 7,5 °C/s, a formacdo de fracdo martensitica
proporcionalmente maior no aco microligado em relacdo ao aco C-Mn. Como a martensita
constitui o microconstituinte de maior dureza entre os identificados neste trabalho, o incremento
em sua fracdo volumétrica resultante do efeito do nidbio traduz-se diretamente em maior

microdureza média da amostra (Jarreta, 2017; Bhadeshia; Honeycombe, 2017).

O conjunto dos resultados de microdureza obtidos apds os ensaios dilatométricos
permite sintetizar o papel do nidbio sobre a resposta mecanica dos agos investigados nas
condicBes de resfriamento controlado avaliadas neste trabalho: em ambas as taxas de
resfriamento, o efeito predominante do niébio manifestou-se por meio de mecanismos indiretos,
mediados pelo refinamento do gréo austenitico prévio, e ndo por endurecimento por solucéo
solida propriamente dito. Nataxa de 1 °C/s, esse refinamento traduziu-se em col6nias perliticas
mais finas e, consequentemente, em maior densidade de interfaces ferrita e cementita; na taxa
de 7,5 °Cl/s, o mesmo refinamento de grdo, associado ao deslocamento cinético das curvas de
transformacdo promovido pelo arraste de soluto, favoreceu maior fracdo de martensita,
constituinte intrinsecamente mais duro. Em ambos os casos, portanto, o nidbio contribuiu para
0 aumento da microdureza dos acos investigados por meio de sua atuacao sobre a cinética das
transformacdes de fase, e ndo por um mecanismo de endurecimento direto e independente das
transformagdes microestruturais discutidas ao longo deste capitulo (Jarreta, 2017; Bhadeshia;
Honeycombe, 2017).
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5.3 Simulagdo Termodinadmica no Equilibrio

As simulacbes termodinamicas realizadas no MatCalc® confirmaram o carater

hipereutetdide de ambos 0s agos, com as temperaturas criticas de transformacédo listadas na

Tabela 5.2.

Tabela 5.3 - Temperaturas criticas de transformagao no equilibrio, obtidas no MatCalc®.

Temperatura Ac¢o C-Mn Aco C-Mn-Nb
A (°C) 778,5 7717,2
Aii (°C) 739,4 739,4
Aif(°C) 721,6 721,5

Fonte: Elaborada pela autora.

A Figura 5.29 apresenta os diagramas de fracéo de fase no equilibrio para os acos C-Mn
e C-Mn-Nb obtidos por meio das simulagdes termodinamicas no MatCalc®, nos quais se
observa a coexisténcia entre austenita e cementita na faixa entre Acm € Auj, indicando a
possibilidade termodinamica de precipitacdo de cementita pro-eutetdide (Spanos; Kral, 2009;
Kozeschnik, 2013). A adicdo de Nb exerceu pequena influéncia sobre as temperaturas criticas,
com reducdo de apenas 1,3 °C na Acm, € evidencia precipitados Nb(C, N) com dissolugdo
completa proxima de 1300 °C, sugerindo que parte desses precipitados permanece indissoluta

na temperatura de austenitizacdo adotada de 1150 °C (Jarreta, 2017; Pessoa, 2022).

Esse resultado contrasta com o critério originalmente adotado para a escolha da
temperatura de austenitizacdo, baseado em Pessoa (2022), que reportou dissolucdo completa do
Nb em solucdo sélida a 1150 °C. Como a temperatura de dissolugdo completa de precipitados
Nb(C,N) depende diretamente dos teores de Nb e C de cada composicdo especifica, por meio
de relacGes de produto de solubilidade (Jarreta, 2017), essa aparente divergéncia pode ser
verificada quantitativamente a partir da composicao do aco C-Mn-Nb apresentada na Tabela
5.1 (0,82% C; 0,03% Nb). Aplicando-se a relagdo de solubilidade log{[Nb]-[C]}y = 3,520 —
7744/T, referente ao teor de carbono mais proximo ao do aco estudado (Jarreta, 2017), obtém-
se uma temperatura de dissolucdo completa de aproximadamente 1237 °C para essa COmposi¢do
— valor consideravelmente superior aos 1150 °C adotados na austenitizacdo, e
qualitativamente coerente com a estimativa de aproximadamente 1300 °C obtida pela simulagéo
no MatCalc®. Essa constatacdo indica que o critério de Pessoa (2022) corresponde a uma
composicdo de Nb e/ou C distinta da empregada neste trabalho, e que, na condicdo de

austenitizacdo efetivamente utilizada, uma fragdo dos precipitados de Nb(C,N) permanece
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indissolvida. Esse fato deve ser considerado na interpretacdo dos resultados relativos ao refino
de gréo austenitico prévio discutidos no topico 5.2.1, uma vez que tanto o mecanismo de
ancoramento por particulas nao dissolvidas quanto o efeito de arraste de soluto do Nb dissolvido

podem estar atuando simultaneamente, em proporcdes que este trabalho ndo teve como isolar.

Figura 5.29 - Simulag@es termodinamicas de equilibrio no MatCalc® para: (a) aco C-Mn, fragdes de austenita,
cementita e ferrita em funcdo da temperatura; (b) aco C-Mn-Nb, fracBes de austenita, cementita e ferrita em
funcdo da temperatura; (c) aco C-Mn-Nb, fragdo do precipitado Nb(C,N) em funcéo da temperatura.
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Fonte: Elaborada pela autora.

A Figura 5.30 apresenta as simulacdes termodinamicas fora do equilibrio realizadas no
MatCalc® para a taxa de resfriamento de 1 °C/s, selecionada por ser representativa da regido
central do fio-maquina durante o processamento industrial e por favorecer processos

difusionais, sendo, portanto, a condicdo mais propicia a formacéo de ferrita andmala. Os painéis
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(a) a (c) correspondem ao ago C-Mn, e os painéis (d) a (f), ao aco C-Mn-Nb, mantendo a mesma

estrutura de apresentacdo para ambos 0s agos.

Os painéis (a) e (d) mostram a evolucgdo das fragdes volumétricas de austenita, cementita
e ferrita em fungdo da temperatura ao longo do resfriamento simulado. Em ambos o0s agos,
observa-se uma transicdo acentuada na faixa entre aproximadamente 650 °C e 550 °C, na qual
a fracdo de austenita cai de praticamente 100% para valores proximos de zero, ao passo que a
fracdo de ferrita apresenta o comportamento inverso, evoluindo para proximo de 100%; a fracao
de cementita, por sua vez, permanece proxima de zero ao longo de toda a faixa de temperatura

simulada, em ambos 0s acos.

Os painéis (b) e (e) reapresentam a curva de fracdo volumétrica de ferrita dos painéis
(@) e (d), respectivamente, porém com o eixo vertical ampliado para a faixa de 0,01% a 0,08%,
de modo a tornar visivel uma pequena fracdo de ferrita presente mesmo em temperaturas
superiores a faixa principal de transformacéo, na qual, segundo os paineis (a) e (d), a fracdo de
austenita ainda deveria ser dominante. E justamente essa pequena fracdo residual de ferrita,
prevista pela simulacdo termodinamica em temperaturas onde a transformacdo perlitica
majoritaria ainda ndo teria inicio, que constitui o indicativo termodinamico discutido no texto:
como sera detalhado no modelo de difusdo apresentado no tdépico 5.4, esse resultado é
consistente com a formacéo localizada de ferrita andmala nas proximidades dos contornos de
grdo austenitico, onde o empobrecimento de carbono causado pela precipitacdo de cementita
pro-eutetoide pode tornar a nucleacdo de ferrita termodinamicamente favoravel antes mesmo

do inicio da transformacdo perlitica no restante do volume do material.

Por fim, os painéis (c) e (f) apresentam a curva dilatométrica simulada pelo MatCalc®
para a mesma condicdo de resfriamento de 1 °C/s, expressa como variacdo percentual do
comprimento em funcdo da temperatura. Essas curvas simuladas tém a finalidade de permitir
uma comparacdo qualitativa direta com as curvas dilatométricas obtidas experimentalmente
(Figuras 5.15 e 5.16), servindo como uma verificacdo adicional de que a simulacdo
termodinamica reproduz, de forma consistente, a faixa de temperatura em que a transformacao

de fase é observada experimentalmente em ambos 0S acos.

Nessa taxa de resfriamento, as simulagbes indicam, portanto, predominancia da
transformac&o perlitica com pequenas fracfes de ferrita em ambos 0s agos, 0 que é coerente
com os resultados experimentais. E importante destacar que a presenca de ferrita indicada pelas
simulagdes fora do equilibrio ndo deve ser interpretada como ferrita pré-eutetdide
convencional, mas sim como um indicativo termodinamico da possibilidade de formacéo de
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ferrita and6mala nas regides localmente empobrecidas em carbono pela precipitagéo de

cementita nos contornos de gréo austenitico, mecanismo que é explorado em detalhe pelo
modelo de difusdo desenvolvido no MATLAB® e discutido no topico 5.4 deste capitulo.

Figura 5.30 - Simulag@es termodinamicas fora do equilibrio no MatCalc® a 1 °C/s: aco C-Mn, (a) fragles

volumeétricas de austenita, cementita e ferrita, (b) fracdo volumétrica de ferrita em escala ampliada, (c) curva

dilatométrica simulada; aco C-Mn-Nb, (d) fracdes volumétricas de austenita, cementita e ferrita, (€) fracdo

volumétrica de ferrita em escala ampliada, () curva dilatométrica simulada.

(c)

Fonte: Elaborada pela autora.
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5.4 Modeagem Computacional: Redistribuicdo de Carbono e Formacéo de Ferrita

Andmala

O modelo computacional de difusdo de carbono na austenita indicou que, durante o
resfriamento continuo a 1 °C/s, a precipitacdo de cementita pré-eutetdide nos contornos de grao
austenitico promove reducéo local do teor de carbono na austenita adjacente. Essa reducdo cria
condicdes termodinamicamente favoraveis a formagdo de ferrita nessas regides, constituinte
denominado ferrita andmala por ocorrer em uma liga nominalmente hipereutetoide, na qual a

formacdo de ferrita ndo seria esperada pelas previsdes de equilibrio.

As Figuras 5.31 e 5.32 apresentam, respectivamente para 0s acos C-Mn e C-Mn-Nb, a
espessura estimada do filme de cementita pro-eutetdide em fungdo da temperatura durante o
resfriamento continuo a 1 °C/s, bem como os perfis de concentracdo de carbono na austenita
em funcdo da distancia a interface cementita e austenita para diferentes temperaturas. Os
resultados indicam que o crescimento do filme de cementita torna-se mais expressivo abaixo
de aproximadamente 780 °C e se intensifica & medida que a temperatura se aproxima de Al,
com espessuras da ordem de décimos de micrémetro, proximas do limite pratico de resolucéo
da microscopia dptica e de dificil observacdo mesmo por MEV, em razédo da descontinuidade
do filme ao longo do contorno de gréo e do baixo contraste em relacdo a cementita das lamelas
perliticas adjacentes; ainda assim, sua presenca foi observada neste trabalho, embora com
dificuldade (Tong et al., 2024; Zener, 1946; Agren, 1986). Os perfis de concentracio
evidenciam gradientes pronunciados nas proximidades da interface, com maior deplecédo de
carbono nas menores temperaturas avaliadas, refletindo o aumento da espessura do filme de
cementita e 0 consequente consumo de carbono da austenita adjacente ao longo do resfriamento,
0 que reforca a relevancia do modelo termodindmico como ferramenta complementar a

observacdo microscopica.
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Figura 5.31 - Resultados do modelo de difusdo de carbono para 0 ago C-Mn durante resfriamento continuo a 1
°Cl/s: (a) espessura estimada do filme de cementita pré-eutetdide em fungdo da temperatura; (b) perfis de
concentracdo de carbono na austenita em funcdo da distancia a interface cementita e austenita (x = 0) para

diferentes temperaturas de resfriamento.
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Fonte: Elaborada pela autora.

Figura 5.32 - Resultados do modelo de difuséo de carbono para o aco C-Mn-Nb durante resfriamento continuo a
1 °ClIs: (a) espessura estimada do filme de cementita pro-eutetéide em funcdo da temperatura; (b) perfis de
concentragdo de carbono na austenita em funcio da distancia a interface cementita e austenita (x = 0) para

diferentes temperaturas de resfriamento.
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Fonte: Elaborada pela autora.

As Figuras 5.33 (a) e 5.33 (b) apresentam os gradientes de carbono na austenita em
funcdo da posicdo e da temperatura para 0s acos C-Mn e C-Mn-Nb. O empobrecimento de
carbono é localizado na regido adjacente a interface com a cementita, com concentracdes
inferiores ao valor nominal de 0,82% somente nas proximidades da interface e em temperaturas
abaixo de aproximadamente 760 °C para 0 aco C-Mn e 800 °C para 0 aco C-Mn-Nb. Essa
diferenca entre os dois agos esté associada ao teor de carbono em solugdo solida na austenita
no inicio do resfriamento: no aco C-Mn-Nb, a precipitacdo de Nb(C,N) durante o
processamento termomecénico consome fragdo do carbono nominal, resultando em menor teor
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de carbono em solucdo sélida na austenita em comparacdo ao aco C-Mn (Jarreta, 2017,
Bhadeshia; Honeycombe, 2017; Krauss, 2005). O modelo de difusdo unidimensional
desenvolvido no MATLAB®, alimentado pelas curvas termodinamicas obtidas no MatCalc®,
incorpora esse efeito por meio da composicdo quimica da austenita de cada aco como condigdo
inicial do calculo. Dessa forma, a austenita do aco C-Mn-Nb, com menor teor de carbono em
solucdo solida, situa-se termodinamicamente mais proxima da fronteira de coexisténcia
austenita e ferrita, ampliando a extenséo da regido na qual o teor local de carbono na austenita
Cy(x,T) torna-se inferior ao teor de equilibrio da austenita em coexisténcia com ferrita Cy/a.
eq(T), condicdo termodinamica necessaria para a nucleacdo de ferrita andmala, cujas regies

sdo, portanto, mais extensas no agco C-Mn-Nb do que no ago C-Mn.

Figura 5.33 - Gradiente de carbono na austenita em funcéo da posicdo e da temperatura durante resfriamento a 1
°Cl/s: (a) ago C-Mn; (b) aco C-Mn-Nb.
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A comparacao entre a extensdo da regido termodinamicamente permissiva e a espessura
cineticamente estimada esta apresentada nas Figuras 5.34 (a) e 5.34 (b). Os resultados indicam
que essa regido € mais extensa no aco C-Mn-Nb, com inicio em temperatura ligeiramente
superior ao aco C-Mn, comportamento atribuido ao menor teor de carbono em solucéo soélida
na austenita desse a¢o, decorrente do consumo de carbono pela precipitacdo de Nb(C,N) durante
0 processamento termomecanico. Esse menor teor de carbono em solucdo desloca a fronteira
de coexisténcia austenita e ferrita para temperaturas mais elevadas, em consonancia com o
diagrama de equilibrio Fe-C, no qual reduc@es no teor de carbono favorecem a formacéo de
ferrita em temperaturas progressivamente maiores (Jarreta, 2017; Bhadeshia; Honeycombe,
2017; Krauss, 2005). Em ambos 0s acgos, a espessura cineticamente estimada permaneceu

inferior a extensdo permissiva emtodo o intervalo avaliado, sugerindo que a formacdo de ferrita
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andmala é cineticamente limitada, mas termodinamicamente plausivel nas condigdes estudadas

(Zener, 1946; Crank, 1975; Bhadeshia; Honeycombe, 2017). Esses resultados oferecem suporte

ao mecanismo proposto, no qual a reducdo local do teor de carbono na austenita adjacente a

cementita prd-eutetdide favorece a nucleacdo de ferrita em condicGes fora do equilibrio,

justificando sua denominagao como ferrita andmala.

Espessura da ferrita (um)

Figura 5.34 - Comparativo entre a extensdo da regido termodinamicamente permissiva e a espessura
cineticamente estimada de ferrita andmala durante resfriamento a 1 °C/s: (a) ago C-Mn; (b) ago C-Mn-Nb.
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6 CONSIDERACOES FINAIS

Este trabalho investigou o efeito da adi¢do de nidbio sobre a evolugdo microestrutural
de dois agos alto carbono hipereutetdides, C-Mn e C-Mn-Nb, destinados a fabricacdo de fio-
maquina para aplicacdo em concreto protendido, por meio de uma abordagem integrada que
envolveu caracterizagcdo quimica, caracterizacdo microestrutural e microdureza no estado de
entrega, ensaios de dilatometria sob diferentes taxas de resfriamento, e modelagem
computacional combinando simulagdo termodinamica de equilibrio e modelagem cinética da
difusdo de carbono. A aplicacdo conjunta dessas técnicas permitiu ndo apenas quantificar 0s
efeitos microestruturais e mecénicos da adicdo de nidbio, mas também elucidar, com
fundamentacdo termodinamica e cinética, 0 mecanismo de formacdo de um constituinte cuja

natureza vinha sendo historicamente mal interpretada nesse tipo de aco.

Do ponto de vista técnico-cientifico, a principal contribuicdo deste trabalho reside na
reinterpretacdo do constituinte observado nos contornos de gréo austenitico prévio dos agos
investigados. Enquanto a hipotese inicial, amplamente aceita pela industria e adotada na fase
preliminar desta pesquisa, supunha tratar-se de uma rede de cementita pré-eutetoide, esperada
em razdo da composicdo discretamente hipereutetdide dos acos, a integracdo entre evidéncias
metalograficas, simulacdo termodinamica e modelagem computacional demonstrou que esse
constituinte &, na realidade, ferrita anémala, formada pelo empobrecimento local de carbono na
austenita adjacente a cementita em crescimento nos contornos de gréo. Essa reinterpretacéo
preenche uma lacuna identificada na literatura cientifica sobre agos alto carbono microligados
ao niobio, contribuindo para a compreensdo mais precisa dos mecanismos metallrgicos que

governam a microestrutura desses materiais.

Sob a perspectiva aplicada, os resultados deste trabalho fornecem subsidio técnico
relevante para o controle de qualidade de fios-maquina de aco alto carbono destinados ao
concreto protendido, ao evidenciar que a adicdo de nidbio, mais do que atuar como simples
supressor de uma rede de cementita, promove refinamento do grdo austenitico prévio e das
colénias de perlita, com reflexo direto na homogeneidade do espacamento interlamelar e da
microdureza ao longo da sec¢do transversal e longitudinal do material, atributo tecnologicamente
relevante para a uniformidade das propriedades mecanicas exigida nessa aplicacdo estrutural.
Esse entendimento contribui para orientar critérios de especificacdo e de controle de processo

em acgos microligados ao nidbio destinados a essa finalidade.

Como desdobramento natural deste trabalho, recomenda-se a extenséo da investigacéo
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a taxas de resfriamento adicionais e a diferentes teores de nidbio, de modo a mapear de forma
mais completa a janela de processamento na qual o refinamento microestrutural promovido por
esse elemento é otimizado. Recomenda-se, ainda, a complementacdo dos resultados aqui
obtidos por meio de ensaios mecénicos de tracdo e de trefilagdo em escala de bancada, que
permitiriam correlacionar diretamente a fragdo e a morfologia da ferrita andmala, bem como o
espacamento interlamelar e o tamanho de grdo austenitico prévio, com o desempenho mecénico
macroscopico do fio-maquina, validando em escala industrial as tendéncias microestruturais

identificadas neste estudo em escala laboratorial.

Em sintese, este trabalho ampliou a compreenséo sobre a formacgéo de constituintes pro-
eutetdides em acos alto carbono microligados ao ni6bio, contribuiu para a correcdo de uma
interpretacdo metalurgica historicamente equivocada, e forneceu base técnica e metodoldgica,
por meio da integracdo entre caracterizacdo experimental e modelagem computacional, para

investigacdes futuras sobre o tema.
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7 CONCLUSOES

Neste trabalho, foi avaliado o efeito da adicdo de nidbio sobre a microestrutura e a
microdureza de dois acos alto carbono hipereutetdides, C-Mn e C-Mn-Nb, por meio da
correlagdo entre composicdo quimica, caracterizagdo microestrutural no estado de entrega e
apos ensaios de dilatometria, ensaios de microdureza Vickers, simulacdo termodindmica de
equilibrio no MatCalc® e modelagem computacional da difusdo de carbono no MATLAB®. A
abordagem adotada permitiu verificar que a formacao de um constituinte nos contornos de gréo
austenitico prévio, inicialmente suposto como uma rede de cementita pro-eutetdide,
corresponde, na realidade, a ferrita anémala, e que a adicdo de nidbio atua predominantemente
por meio do refinamento do gréo austenitico prévio e das coldnias de perlita, com reflexos

diretos sobre a homogeneidade microestrutural e mecanica do material.

A caracterizagdo quimica confirmou que os acos C-Mn e C-Mn-Nb possuem
composicdo discretamente hipereutetoide e equivalente entre si, exceto quanto ao teor de
niébio, variavel isolada responsavel pelas diferencas microestruturais e mecanicas discutidas
ao longo deste trabalho, atuando por meio da formacéo de carbonitretos de niébio e do efeito

de arraste de soluto sobre a migracdo de interfaces.

A caracterizacdo microestrutural do estado de entrega evidenciou microestrutura
predominantemente perlitica em ambos os acos, com presenca de ferrita an6mala nos contornos
de grdo austenitico prévio, identificada de forma inequivoca pelo contraste topografico de baixo
relevo revelado por microscopia eletronica de varredura apés ataque com Nital 2%, em
contraposicdo ao alto relevo esperado para a cementita pro-eutetdide. A fracdo desse
constituinte mostrou-se mais expressiva na regido central de ambos os acos, consistente com a
menor taxa de resfriamento caracteristica dessa posicdo durante o processamento industrial,
sem efeito significativo da adicdo de nidbio sobre sua fracdo. O espacamento interlamelar
perlitico, por sua vez, apresentou aumento progressivo da superficie para o centro no aco C-
Mn, ao passo que se manteve consideravelmente mais homogéneo ao longo da secdo transversal
no aco C-Mn-Nb, comportamento atribuido ao efeito de arraste de soluto do ni6bio, e refletido

diretamente na maior homogeneidade de microdureza observada nesse aco.

Os ensaios de dilatometria demonstraram que o aco C-Mn-Nb apresentou tendéncia de
refinamento do gréo austenitico prévio em relacdo ao aco C-Mn na temperatura de
austenitizacdo de 1150 °C, atribuida ao efeito de arraste de soluto do nidbio em solugéo sélida,

refinamento que se manifestou de forma mais sistematica na caracterizagdo microestrutural pos-
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dilatometria, com reflexo no refinamento das colbnias de perlita e no deslocamento da
temperatura de inicio da transformacéo perlitica para valores mais elevados no aco C-Mn-Nb,
na taxa de resfriamento de 1 °C/s. Na taxa de 7,5 °C/s, ambos 0s agos apresentaram
microestrutura mista de perlita e martensita, com o ago C-Mn-Nb exibindo maior microdureza,
atribuida a maior fragdo martensitica formada em decorréncia do deslocamento cinético das
curvas de transformacdo promovido pelo nidbio. Verificou-se, ainda, que o efeito
homogeneizador do ni6bio sobre o espagcamento interlamelar, expressivo no estado de entrega,
nao se manifestou de forma significativa nas amostras dilatométricas, divergéncia atribuida a
auséncia de deformacdo plastica prévia da austenita nessas amostras, distinta da condicdo

termomecanica do processamento industrial.

A simulagdo termodinamica de equilibrio no MatCalc® confirmou o caréater
hipereutetoide de ambos os acos e evidenciou pequena influéncia do nidbio sobre as
temperaturas criticas de transformacéo, ao passo que a modelagem computacional da difuséo
de carbono demonstrou que a precipitacdo de cementita pré-eutetoide nos contornos de gréo
austenitico promove empobrecimento localizado de carbono na austenita adjacente, criando
condicdes termodindmicas favoraveis a nucleacdo de ferrita andmala fora do equilibrio. O
modelo indicou que essa regido termodinamicamente favoravel é mais extensa no aco C-Mn-
Nb, em razdo do menor teor de carbono em solucéo sélida na austenita desse aco, decorrente
da precipitacdo de Nb(C,N), e que, em ambos 0s agos, a espessura cineticamente estimada de
ferrita andmala permaneceu inferior a extensdo termodinamicamente permissiva, indicando que
sua formacédo é cineticamente limitada, porém termodinamicamente plausivel nas condi¢oes

investigadas.

Diante dos resultados obtidos, conclui-se que o constituinte formado nos contornos de
grdo austenitico prévio dos acos C-Mn e C-Mn-Nb hipereutetoides investigados neste trabalho
corresponde a ferrita andmala, e ndo a uma rede de cementita pro-eutetdide, resultado de um
mecanismo sequencial no qual a precipitacdo de cementita empobrece localmente em carbono
a austenita adjacente, viabilizando a nucleacdo de ferrita em condi¢bes termodinamicas e
cinéticas especificas. Conclui-se, ainda, que a adicdo de nidbio, nas condicdes avaliadas neste
trabalho, ndo influenciou de forma expressiva a fracdo desse constituinte, mas exerceu efeito
predominantemente indireto sobre as propriedades microestruturais e mecanicas dos acos
investigados, mediado pelo refinamento do gréo austenitico prévio e das coldnias de perlita,
refletindo-se em maior homogeneidade de espacamento interlamelar e de microdureza ao longo

do material.
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Em sintese, este trabalho atingiu o objetivo proposto ao elucidar o mecanismo de
formacdo da ferrita andmala em agos alto carbono hipereutetéides microligados ao nidbio,
integrando  caracterizagdo  experimental, simulagdo termodindmica e modelagem
computacional em uma abordagem coerente e mutuamente corroborante. A investigacdo
desenvolvida corrigiu uma interpretacdo metallrgica historicamente adotada para esse tipo de
constituinte, forneceu base técnica para a compreensdo do efeito do nidbio sobre a
microestrutura de acos destinados a fios de concreto protendido, e demonstrou a viabilidade de
uma abordagem integrada entre experimentacdo e modelagem computacional para a

investigacdo de mecanismos de transformacéo de fase em agos microligados.
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